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第1章 緒論 
 
1.1 構造材料に要求される特性 
 近年，機械システムの高機能化や使用環境の過酷化に伴い，使用される材料にも優れた特
性が要求されている．また用途によっては，複数の優れた特性が求められる場合もある．材
料の特性としては，静的強度，延性，疲労強度，耐摩耗性，耐食性，耐熱性など様々なもの
が挙げられるが，本節では，本研究で注目する材料特性について概説する． 
（a）摩耗および耐摩耗性 
 摩耗は“摩擦による固体表面部分の逐次減量現象”と定義され，一般的には2物体間の摩
擦の結果として生じる．摩耗は摺動環境では不可避の現象である．例えば，自動車ではピス
トンとシリンダや軸受などで生じ，部品の交換が必要となる場合がある．また，機械加工の
際には，加工時間の増加に伴い工具が摩耗し，その切削性能が低下するという問題が生じる． 
 摩耗は多くの因子に影響される現象である．一般的には，耐摩耗性は材料の硬さを上昇さ
せることにより向上するが，組み合わせる相手材の性質や負荷荷重，摺動速度，環境などに
よっても変化する．摩耗のみならず，摩擦や潤滑など，相対運動しながら互いに影響を及ぼ
しあう2つの表面の間に生じる現象を扱うトライボロジーという学問分野も発展している． 
 Table 1-1に，その特徴や発生原因により分類された摩耗形態を示す．実際には，これらの
摩耗形態が単独で生じる場合よりも，いくつかの形態が混在する場合が多い． 
 
Table 1-1 Classification of wear mode. 
Adhesive wear 
Wear occurred by shear fracture of adhesion part, which is formed by 
increasing local contact pressure at the real contact point. 
Abrasive wear 
Wear occurred due to cutting and ploughing by scratching protrusions at 
hard surfaces, in case that one material is harder than the opposite one. 
Corrosion wear 
Wear that chemical reactions with atmosphere is dominant, for example, 
corrosion environment, chemical wear in lubricant and oxidation in air. 
Fatigue (Rolling) wear Wear occurred by loading cyclic contact stress, for example, gears. 
Fretting wear Wear occurred by cyclic reciprocating wear with small amplitude. 
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（b）疲労特性 
 1回の負荷では材料が破壊されない低い応力が繰返し負荷されることにより生じる破壊
を疲労破壊と呼ぶ．繰返し荷重が負荷された金属では，表面の結晶粒のすべり面において，
すべり変形が集中して生じる．そのような箇所で突出しや入込みが形成され，通常は入込み
が発達して微小き裂が発生する．発生した微小き裂は，結晶粒のすべり面に沿って，2~3結
晶粒程度進展する．その後，き裂は最大主応力に対して垂直な方向に進展する．その際のき
裂の進展挙動は，応力拡大係数などの破壊力学的因子に支配される．き裂進展が進行すると，
荷重が負荷される面積が減少し，金属は最終破断に至る． 
 材料の疲労強度を評価するために，疲労試験が行われる．これは，周期的に変化する応力
を繰返し負荷して，破断するまでの繰返し数Nfを測定する試験である．破断繰返し数は疲労
寿命とも呼ばれる．疲労試験の結果は，縦軸を応力振幅または最大応力，横軸をNfとしたS-
N曲線により表されることが多い．鉄鋼材料の場合，S-N曲線はNf = 106~107回で折れ点を生
じ，それより長寿命側では水平となる．一般的には，折れ点以下の応力振幅が負荷された場
合は，鉄鋼材料は破断しないとされている．繰返し荷重が負荷されても破断が生じない最大
の応力を疲労限度または耐久限度と呼ぶ．しかしながら近年の研究では，鉄鋼材料に対して
107回を超える回数の荷重が負荷されると，疲労破壊が生じることが明らかになっている1)．
また，特定の破断繰返し数に対するS-N曲線上の応力振幅を時間強度と呼ぶ．アルミニウム
合金など多くの非鉄金属の場合，S-N曲線に明確な折れ点は現れず，疲労限度は存在しない．
このような場合は疲労限度の代わりに，指定した破断繰返し数に対する時間強度を用いる
場合がある． 
 金属の疲労強度に影響を及ぼす材料因子として，表面粗さ，硬さ，結晶粒径が挙げられる．
表面に存在する凹凸は切欠きとして作用し，応力が集中する．そのため，表面粗さの上昇に
伴い，疲労強度は低下する．また，材料の硬さと疲労強度は相関関係があることが報告され
ている2)．すなわち，材料の硬さが増加すると疲労強度も上昇する．結晶粒径については，
金属の疲労強度は結晶粒径のマイナス1/2乗に比例して上昇することが明らかになっている．
すなわち，材料の結晶粒が微細化すると疲労強度は上昇する．また1.3節で述べる表面処理
などにより，表面に圧縮残留応力を生起させると，疲労強度は上昇する．以上に示したよう
に，表面の平滑化，高硬さ化，結晶粒の微細化および圧縮残留応力の付与により，材料の疲
労強度は向上する． 
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（c）耐熱性 
 耐熱性とは，高温における耐酸化性，耐食性，強度などの特性の総称である．金属が高温
環境に晒されると活性化するため，雰囲気成分との反応が問題となる．例えば鉄鋼材料の場
合，大気中や水蒸気中において773 K以上になると，酸化速度が上昇する．石油や石炭を燃
料とするボイラやガスタービンでは，燃料の中に含まれるSやV元素が溶融灰となって材料
表面に付着すると，著しい高温腐食が生じる．また，高温で一定の応力を負荷すると，時間
の経過に伴って変形が進行する．これをクリープ変形と呼び，クリープ変形により生じる破
壊をクリープ破壊と呼ぶ．このクリープ現象も熱活性に伴う変形や破壊である．高温環境で
使用される材料は，これらの特性に優れる必要がある． 
 鉄鋼材料の耐熱性を向上させるためには，合金元素の添加が有効であり，耐熱性を向上さ
せる目的でCr，Ni，Moなどの元素が添加された鋼を耐熱鋼と呼ぶ．鉄鋼材料の耐高温酸化
性の改善には，Cr，Al，Si元素の添加が有効である．例えば，Cr元素を添加した鋼の場合，
高温環境において，表面にスピネル酸化物FeO•Cr2O3およびCr2O3から構成される被膜が形成
され，基材の酸化が抑制される．また，耐高温腐食性を改善させるためには，十数%のCr元
素に加え，数%以上のNi元素の添加が有効である．耐クリープ性などの高温強度を改善させ
るためには，Mo，V，Nbなどの元素の添加による固溶強化と各元素の炭化物の形成による
析出強化が有効である． 
 1023 K以上の環境では，耐熱鋼よりも耐熱性に優れるCo基超合金やNi基超合金が用いら
れる．また，金属間化合物も高温で使用可能な材料として注目されている．特に，Al元素を
含有する金属間化合物は耐熱性に優れる．例えば，Al元素を含有する金属間化合物
（(Fe,Mn)2Al5）は，1173 Kの高温や塩水が噴霧された環境においてAl2O3を形成し，それが
基材を保護するため，耐高温酸化性や耐高温腐食性に優れることが報告されている3)． 
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1.2 チタンおよびチタン合金 
 チタンの物理的性質の特徴として，融点が高く，比重は鉄とアルミニウムの中間で，熱膨
張係数やヤング率は鉄よりも低く，熱や電気の伝導率が低いことが挙げられる．Table 1-2に
チタンと他の金属（合金）の物理的性質の比較4)を示す．機械的性質にも優れ，室温ではス
テンレス鋼の2~3倍程度の比強度を有する．また，化学的性質の特徴として，耐食性や生体
適合性に優れることが挙げられる．一方，欠点として，熱伝導率や硬さが低いため，摺動環
境では焼付きが生じやすく，耐摩耗性に劣ること，高温環境では酸素などとの反応が促進さ
れるため耐熱性に劣ること，熱伝導率が低く加工部が高温化しやすいため，機械加工性に劣
ることが挙げられる． 
 
Table 1-2 Comparison of the properties of titanium and the other metallic materials4). 
 Titanium 
Aluminum 
alloy 7075-T6 
Magnesium 
alloy AZ31X 
Stainless steel 
AISI 321 
Melting point, K 1941 749~911 838~905 1673~1700 
Crystal structure 
Under 1158 K:hcp 
Over 1158 K:bcc 
fcc hcp fcc 
Density, 103 kg/m3 4.54 2.80 1.78 8.03 
Young’s modulus, GPa 106.4 71.4 44.6 199 
Poisson ratio 0.34 0.33 0.35 0.30 
Electric resistance, 
10-8•m (293 K) 
47~55 5.75 9.3 72 
Thermal conductivity, 
W/m•K 
17.2 121.3 96.2 13.0 
Thermal expansion 
coefficient (293~373 K) 
9.0×10-6 23.6×10-6 26.0×10-6 16.5×10-6 
Specific heat, kJ/kg•K 
(Room temperature) 
0.54 0.96 1.05 0.50 
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チタンの加工方法としては，圧延や鍛造が一般的である．溶接性は比較的良好であるが，
チタンの微視組織は熱影響を受けやすいため，溶接を行う際には熱影響に配慮する必要が
ある．チタンは融点が高く化学的に活性であるため，他の金属と比較すると，鋳造の普及度
は低い．最近ではチタンの加工法として，SLM（Selective laser melting）法やEBM（Electron 
beam melting）法などの積層造形法が注目されている．これらの方法は，レーザや電子ビー
ムをチタン粉末床の上で走査し，選択的に溶融させた層を積み重ねることにより，部材を成
形するものである．複雑形状も成形可能であり，機械加工性に劣るチタンの成形方法として
適している．しかしながら，SLM法やEBM法により製造された部材の内部には，空孔など
の欠陥が含有されるため，鍛造などにより製造されたものと比較して疲労強度は低いこと
が明らかになっている5,6)．積層造形法により製造されたチタンの疲労強度を向上させるた
めには，熱間等方圧加圧（Hot isostatic pressing：HIP）法により空孔を押し潰すことが有効と
報告されている5,7)． 
 チタンは1155 Kに変態点を有し，それより低温側では結晶構造が最密六方構造（Hexagonal 
close packed：hcp）の相，高温側では体心立方構造（Body centered cubic：bcc）の相とな
る．チタンに合金元素が添加されると，その種類により変態点が変化し，室温でも相が形
成される場合もある．相に固溶し，相の形成を促進させる元素を相安定化元素，相に
固溶し，相の形成を促進させる元素を相安定化元素と呼ぶ．相安定化元素としては，O，
N，Alなどが挙げられる．また，相安定化元素としては，V，Mo，Nb，Taなどが挙げられ
る．チタン合金は，室温での相構成に応じて，チタン合金，+チタン合金，チタン合金
に分類される． 
 室温で相単体で構成されるチタンの例として，純チタンやTi-5Al-2.5Sn合金が挙げられ
る．Table 1-3にJIS（Japanese industrial standards）で規格された純チタンの化学組成と機械的
特性4)を示す．同表に示すように，O元素などの不純物の濃度が高い方が静的強度は高くな
る．しかしながら，O元素などの侵入型元素の濃度が高くなると，低温でのじん性などは低
下する．そのため，それらの含有量を低下させたELI（Extra low interstitial）級と呼ばれるチ
タンも製造されている．また，チタン合金の耐熱性を改善させるため，1~2 mass%の相安
定化元素を添加した準チタン合金も開発されている．その例として，Ti-8Al-1Mo-1V合金や
Ti-6Al-2Sn-4Zr-2Mo合金が挙げられる． 
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Table 1-3 Chemical composition and mechanical properties of pure titanium4). 
 
Chemical composition (%) max. Mechanical properties 
H O N Fe Ti 
Tensile 
strength, MPa 
Proof strength, 
MPa 
Elongation, 
% 
JIS 1 class 0.015 0.15 0.05 0.20 Bal. 274~412 ≥167 ≥27 
JIS 2 class 0.015 0.20 0.05 0.25 Bal. 348~510 ≥215 ≥23 
JIS 3 class 0.015 0.30 0.07 0.30 Bal. 480~617 ≥343 ≥18 
 
 
 チタンに相安定化元素を添加すると，室温で+の2相領域が形成される．熱間加工後，
+相領域で溶体化処理を施し，急冷後673~873 Kで時効処理を施すことにより，相から微
細な相を析出させた合金を+チタン合金と呼ぶ．最も広く用いられている+チタン合
金はTi-6Al-4V合金である．この合金は熱処理性，加工性，溶接性に優れる．Al元素の添加量
を増加させると，弾性率が高くなり，耐クリープ性が向上する．例えば，Ti-8Al-1V-1Mo合
金はTi-6Al-4V合金と比較して弾性率が約10%高く，クリープ強度も上昇する． 
相安定化元素の添加量が一定以上のチタン合金を変態点以上の温度から急冷すると，室
温でも相が残留する．そのように製造されたものをチタン合金と呼ぶ．相安定化元素の
添加量がそれ以下の場合は，マルテンサイト変態が生じ，針状相が形成され，相は残留し
ない．工業的に使用されているチタン合金は，溶体化や時効処理により適度の延性と高強
度を有し，加工性にも優れる．近年，弾性率が低く，Vなど生体に対して悪影響を及ぼす元
素が含有されていないチタン合金Ti-29Nb-13Ta-4.6Zr合金が開発8)され，力学的特性の向上
などの実用化に向けた研究9)が行われている．Table 1-4に純チタン，+チタン合金のTi-6Al-
4V合金，チタン合金のTi-15Mo-5Zr-3Al合金の機械的特性4)を示す．同表より，静的強度は
チタン合金の方が高く，延性は純チタンの方が優れることがわかる．また，最近の研究に
おいて，+チタン合金であるTi-6Al-4V合金に対して繰返し負荷が作用した場合，疲労き裂
は相から発生することが報告されている10)．以上のように，強度では相リッチのチタンの
方が優れ，延性では相リッチのチタンの方が優れることが明らかになっている． 
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Table 1-4 Mechanical properties of the pure titanium and titanium alloys4). 
 
Heat 
treatment 
Tensile strength, 
MPa 
Proof strength, 
MPa 
Elongation, % 
Pure titanium 
(JIS 2 class) 
Non 348~510 ≥215 ≥23 
Ti-6Al-4V alloy Aging 1170 1100 10 
Ti-15Mo-5Zr-3Al alloy Aging 1470 1450 14 
 
 チタン合金は比強度に優れるため，航空機のエンジンの構造部材などに使用されている．
また，チタンは生体適合性にも優れており，特に純チタンはチタン合金と比較して骨に近い
弾性率を有し，生体に対して悪影響を及ぼす元素も含有されていないため，インプラントな
どの硬組織代替材料として用いられている． 
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1.3 金属材料の表面改質 
 1.1節に示したように，材料の特性はその表面の特性に依存する場合が多い．例えば，摩
耗は固体表面の逐次減量現象であり，疲労破壊は材料表面における微小き裂の発生に起因
して生じる．また，高温環境における酸化や腐食も，材料の表面において生じる現象である．
これらのことから，材料の表面を高機能化させる表面改質は，材料特性を向上させる有効な
方法の1つである．本節では，本研究で着目した表面改質法について，それらの概略と従来
の研究動向について述べる． 
（a）窒化 
 窒化は被処理面に窒素の化合物層と拡散層から成る窒化層を形成させることにより，被
処理面を高硬さ化させる処理である．主に，金属の耐摩耗性を向上させる目的で施される．
最も一般的かつ最初に開発された窒化法はガス窒化である．これは，被処理材を設置した炉
内の雰囲気を置換した後，数時間から数十時間加熱する処理である．鉄鋼材料の場合はアン
モニア雰囲気で処理温度は773~873 K程度，チタンの場合は窒素雰囲気で処理温度は1073 K
程度とすることが多い．チタンのガス窒化に関する研究は1950年代から行われ，ガス窒化を
施すことにより純チタンの表面が高硬さ化することが報告されている11)． 
その後，窒化の短時間化および低温化を目的として，プラズマ窒化が開発された．一般的
にプラズマ窒化は，減圧した炉内に窒素と水素の混合ガスを供給することにより雰囲気置
換し，炉壁を陽極，被処理材を陰極として，電極間に電圧を印加するものである．これによ
りグロー放電が発生し，イオン化した窒素（N+）が陰極の被処理材に衝突することで，窒化
が実現する．チタンのプラズマ窒化に関する研究は1970年代から行われ，プラズマ窒化を施
すことにより純チタンの表面が高硬さ化することが報告されている12)．また，最近では，大
気圧下でのプラズマ窒化を試みた結果も報告されている13)． 
1990年代には，レーザによる加熱を熱源としたレーザ窒化が開発された．D’Annaら14)は，
処理を行うチャンバ内を適切に排気し，高純度の窒素やアンモニアで雰囲気置換した後，純
チタンに対してレーザ照射を行うことにより，酸化物は形成されずに，硬質な窒素化合物層
が形成されることを報告している．またManら15)は，レーザ窒化を施したTi-6Al-4V合金の耐
摩耗性は未処理材と比較して向上することを明らかにしている． 
最近では，チタンの窒化方法として，摩擦攪拌を利用した方法16)，太陽光エネルギを用い
た方法17)，PIRAC（Powder immersion reaction assisted coating）法18, 19)などが新たに提案され，
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それぞれの処理によりチタンの表面が高硬さ化されることが報告されている． 
鉄鋼材料に対して窒化を施すと，摺動特性や疲労特性，処理条件によっては耐食性が向上
することが報告されている．例えば，焼結により作製された純鉄に対してプラズマ窒化を施
すと，被処理面にFe2-3Nが形成され，被処理材の耐摩耗性が向上することが明らかになって
いる20)．またSuhら21)は，SACM 645鋼に対してガス窒化を施すことにより疲労特性が向上す
ることを明らかにし，それは生起した圧縮残留応力により疲労き裂の発生起点が表面から
内部に変化し，疲労き裂の発生が遅延したためとしている．高木ら22)は，窒化を施した
SCM435鋼の疲労強度は表面に形成された窒素化合物層の破壊強度に依存することを明ら
かにし，化合物としてFe4Nが形成されている場合の方が，Fe2-3Nが形成されている場合と比
較して，被処理材の疲労強度が高くなることを示した．政木ら23)は，SUS316L鋼に対して低
温でのガス窒化を施すことにより，被処理面に拡張オーステナイト（S）相が形成され，耐
食性を損なわずに，耐摩耗性，疲労強度が改善されることを報告している．Liら24)は，AISI 
316L鋼に対してプラズマ窒化を施した場合，3.5%NaCl溶液中における耐食性が未処理材と
比較して向上することを明らかにしている． 
チタンに対して窒化を施した場合も，耐摩耗性のみならず，耐クリープ性25)や耐エロ―ジ
ョン性26)も向上することが報告されている．しかしながらチタンの場合，窒化を施すことに
より，疲労強度は低下することが報告されている．Moritaら27)は，ガス窒化を施すことによ
る純チタンの疲労強度の低下は，脆弱な窒素化合物層の形成と高温での処理のために生じ
た結晶粒粗大化に起因するとしている．Tokajiら28)は，ガス窒化を施すことによるTi-6Al-4V
合金の疲労強度低下は，結晶粒粗大化による早期の疲労き裂の発生に起因すると述べてい
る．またAkitaら29)は，チタン合金Ti-15Mo-5Zr-3Alの場合も同様に疲労強度は低下し，その
主な要因は結晶粒の粗大化であるとしている．このようにチタンに対して窒化を施す場合，
被処理材の疲労強度の低下が課題として挙げられる．これを解決する方法の1つとして，処
理温度の低下による結晶粒粗大化の抑制が報告されている．Farokhzadehら30)は，Ti-6Al-4V
合金に対して，プラズマ窒化の温度を低下（873 K）させて処理を施すことにより，高温（1173 
K）で処理を施した場合よりも疲労強度の低下は抑制できることを明らかにしている．しか
しながら，低温で処理を施した場合でも，未処理材と比較すると疲労強度は低下することも
述べている． 
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（b）ショットピーニングおよび微粒子ピーニング 
 ショットピーニング（Shot peening：SP）は，金属の表面に圧縮空気または遠心力で粒子
を打ちつけ，被処理面を加工硬化させ，さらに圧縮残留応力を生起させるものである．これ
らの改質効果と室温，大気中での処理が可能という利便性から，工業的には金属の疲労特性
を改善させる目的で用いられている． 
 より直径が小さい粒子を使用したSPは，微粒子ピーニング（Fine particle peening：FPP）と
呼ばれている．FPPで使用される投射粒子径は，厳密には定義されていないが，一般的には
200 m以下とされている．FPPはFPB（Fine particle bombardment）やWPC（Wide peening and 
cleaning）などと表記される場合もあるが，同一の処理を指しているため，本研究ではこの
処理をFPPと呼ぶ． 
Fig. 1-1にSPとFPPを施した金属の表面の硬さおよび残留応力の分布を模式的に示す．FPP
の場合，投射される粒子の速度はSPの場合と比較して高くなる31,32)が，粒子の質量は小さい
ため，創成される硬化層や圧縮残留応力が生起する層の厚さは薄い33)．しかしながら，FPP
の場合，被処理面近傍のひずみ速度は増加すること34)や表面で集中的に塑性変形が生じる35)
ことに起因して，表面近傍の硬さや圧縮残留応力の値は高くなる33)．一般的に，疲労き裂は
材料表面において生じるため，最表面の硬さや圧縮残留応力の値を上昇できるFPPは，SPと
比較して疲労特性を改善させる効果が高いことが明らかになっている．例えば，井上ら36)は， 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 1-1 Cross-sectional distributions of hardness and residual stress for metallic materials treated 
by SP and FPP. 
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アルミニウム合金7050に対して，SPを施した場合よりもFPPを施した場合の方が疲労寿命は
改善されることを明らかにし，それは被処理面に生起する圧縮残留応力の分布の差異に起 
因すると結論づけている． 
さらにFPPを施した表面には，SPの場合には認められない効果が発現することも明らかに
なっている．その1つとして，被処理面の結晶粒の微細化が挙げられる．高木ら37)は，FPPを
施したSCr420浸炭焼入れ鋼の表面の結晶粒は微細化すること，またSPを施した場合は結晶
粒の微細化は生じないことを報告している．菊池ら38)は，FPPの有する結晶粒微細化の効果
について，単位衝突痕面積において被処理材の塑性変形に消費される投射粒子の総運動エ
ネルギが，SPと比較して高いためと述べている．また，FPPなどの塑性加工を施すことによ
り結晶粒が微細化されるメカニズムとして，Fig. 1-2に示す過程が提案39,40)されている．まず，
金属に塑性加工が施された場合，転位密度の増加に伴い，結晶粒は方位差の小さい転位セル
壁により分断され，転位セル組織が形成される．塑性変形量が増加すると，転位セル組織の
微細化が進行するとともに，高転位密度壁（Dense dislocation wall：DDW）が形成される．
塑性変形量がさらに増加すると，DDWにより囲まれた領域の間で方位差が生じ，亜粒界（方
位差が15˚以下の小傾角粒界）が形成される．その後さらに加工が進行すると，方位差が増
加し，大傾角粒界に囲まれた微細結晶粒が創成される．また，FPPの場合は明確には明らか
になっていないが，一般的に，塑性加工を施すことにより転位密度が増加するメカニズムと
して，Frank-Readの機構が挙げられる．Fig. 1-3にFrank-Readの機構により転位が増殖するメ
カニズム41)を示す．塑性加工において，被処理材の塑性変形は，転位がすべり面上をすべり
運動することにより生じる．その際，Fig. 1-3（a）に示すように，転位網を構成する1つの転
位線がすべり面上AB部にあり，その転位線にすべり面上で外力が作用する場合，A，Bを固
定点として広がり，応力が増加するとともに，同図（b）から（e）のように，転位ループを
生み出す．このようにしてすべり面上の転位の1部分は，転位の増殖に寄与するため，FPPの
ような塑性加工を施すことにより，転位密度が上昇すると考えられる． 
さらに，FPP特有の現象として，被処理面への投射粒子成分の移着が挙げられる．Fig. 1-4
にKameyamaら42,43)によって提案された，FPPの際の被処理面への投射粒子成分の移着メカニ
ズムを示す．まず，投射粒子が衝突する際に，被処理面の掘り起こしが生じつつ，投射粒子
の一部が脱落し残存する“移着”が生じる（Fig. 1-4（a））．その後，掘り起こしにより形成
された凸部に後続の粒子が衝突し，投射粒子成分の移着とともに，被処理面の折り畳み変形 
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Fig. 1-2 Schematic illustration of grain refinement induced by cold process40). 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 1-3 Increase of dislocations by Frank-Read mechanism41). 
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Fig. 1-4 Schematic illustration of transfer of shot particle element during FPP42,43). 
 
が生じる（Fig. 1-4（b））．それに伴い，移着した投射粒子成分は基材内部に埋入される（Fig. 
1-4（c））．このプロセスが繰返されることにより，FPPの被処理面には投射粒子成分の移着
層が形成される（Fig. 1-4（d））．以上に示したFPPにより生じる投射粒子成分の移着を利用
すると，疲労強度以外の特性も改善されることが報告されている．例えばKameyamaらは，
FPPによりオーステナイト系ステンレス鋼SUS304の表面に黒鉛44)やダイヤモンド45)を移着
させることにより，摺動特性が改善することを明らかにしている．森田ら46)は，アルミニウ
ム合金A7075と炭素鋼S45Cに対してチタン粒子を用いたFPPを施すことにより，被処理面に
チタンが移着し，両材の耐食性が向上することを報告している．Katahiraら47)は，純チタン
に対して酸化チタン（TiO2）粒子を用いたFPPを施す際に，被処理面に大気圧プラズマを照
射しながらFPPを施すと，大気圧プラズマ未照射の場合と比較して，より厚く均質なTiO2の
移着層が創成され，純チタンの耐摩耗性と生体適合性が向上することを明らかにしている． 
以上に示したようにFPPは，加工硬化，圧縮残留応力の付与，結晶粒の微細化による疲労
強度の向上のみならず，投射粒子成分の移着により，様々な特性を向上させる可能性を有す
Shot particle
Substrate
(a)
Transferred from 
shot particles
(b)
(c)
Elemental transferred region
(d)
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る表面改質法である． 
（c）高周波誘導加熱 
 高周波電源に接続された加熱コイルの中に被処理材を設置し，加熱コイルに高周波電流
を流して交番磁束を発生させると，被処理材の表面に渦電流が流れ，電気抵抗によりジュー
ル熱が発生し，被処理材は発熱する．この加熱方法を高周波誘導加熱と呼び，これを利用し
た熱処理を高周波熱処理と呼ぶ．高周波熱処理は短時間で大きなエネルギを投入すること
ができるため，急速加熱が可能である．また，渦電流は高周波電流の周波数が上昇すると表
面に集中する表皮効果を有するため，高周波熱処理は金属の表面加熱や部分加熱が可能で
ある． 
工業的には，高周波誘導加熱は鉄鋼材料の焼入れ（高周波焼入れ）に利用される場合がほ
とんどである．Komotori48)らは，高周波焼入れを施したS45C鋼の疲労破壊メカニズムについ
て，形成される硬化層の厚さが増加すると疲労き裂の発生起点が未硬化の領域から硬化層
内に遷移すること，またこの遷移は被処理材の硬さ分布に依存する局所疲労強度の考え方
を適用することにより説明できることを述べている．Misakaら49)は，フェライト地の球状黒
鉛鋳鉄に対して高周波焼入れを施すことにより，未処理材と比較して疲労強度が向上する
ことを明らかにし，それは黒鉛の周囲にマルテンサイト層が形成されることにより生じる
圧縮残留応力場が疲労き裂の進展を抑制するためと結論づけている． 
研究レベルでは，前述した特徴を利用して，より広い分野へ高周波誘導加熱を適用した結
果が報告されている．森田ら50)は，Ti-6Al-4V合金に対して高周波誘導加熱による溶体化およ
び時効を施した場合，それぞれ1 min以内の加熱で引張強さおよび疲労強度が上昇するとと
もに，延性が未処理材以上の水準に維持されることを明らかにしている．また，冷間圧延し
た後のTi-20V-4Al-1Sn合金に対して高周波誘導加熱による時効を施した場合，極短時間（6 s）
の加熱で相が析出し始めること，特に時効温度が低い場合に析出相間の平均距離が短い
ため，硬さや引張強さが顕著に上昇することを報告している51)．また，高周波誘導加熱によ
る表面や局所の加熱により，Ti-6Al-4V合金52)や6061アルミニウム合金53)の機械的特性が向
上することも報告されている．さらに，金属間化合物を創成するための熱源としても，高周
波誘導加熱は用いられている．Zhuら54)は，アルミナの上にニッケルとアルミニウムの混合
粉末を設置し，高周波誘導により数秒間加熱すると，燃焼合成反応が生じ，Ni-Al金属間化
合物が創成されることを明らかにしている．Shonら55)は，TiCNとTiAlの粉末をメカニカルミ
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リングにより混合し，高周波誘導加熱を熱源として焼結すると，2 min以内に緻密で高硬さ
かつ靭性に優れたTiCN-TiAl複合材が創成できることを報告している．また，被膜形成後の
熱処理として高周波誘導加熱を利用した例として，Brunelliら56)は，NiB薄膜を被覆したTi-
6Al-4V合金を高周波誘導加熱すると，ニッケル，ホウ素，チタンの反応による金属間化合物
の形成とホウ素の基材内部への拡散により厚い硬化層が形成されることを報告している．
溶射により炭素鋼の表面にCo自溶合金を被覆した後に高周波誘導加熱を施すと，被膜の機
械的特性は向上するが，被膜と基材の成分の拡散層は創成されず，被膜の密着力が十分でな
いため，疲労強度は改善されないことも明らかにされている57)． 
（d）複合表面改質 
 材料により優れた機能を付与するため，2種類以上の表面処理法を施す複合表面改質に関
する研究も盛んに行われている．その代表として，ピーニングと熱処理を組み合わせたもの
が挙げられる．前処理としてピーニングを施し，その後に窒化などの元素拡散を生じさせる
熱処理を施すと，ピーニングの際に表面近傍の転位密度が上昇し，結晶粒が微細化されるた
め，その後の熱処理の際に元素拡散が促進されることが明らかになっている．また，これは
結晶の格子欠陥である転位（線欠陥）および結晶粒界（面欠陥）では，原子が疎になり，他
の成分の原子が侵入しやすいためと考えられる． 
Linら58)は， AISI 321鋼に対して超音波ピーニングを施すと被処理面にナノ結晶粒を含有
する塑性変形層が形成されること，その後にプラズマ窒化を施すとより厚く硬いS相が形成
され，その結果，超音波ピーニング未処理の場合よりも耐摩耗性が向上することを報告して
いる．Maら59)は，ステンレス鋼に対してFPPを施しナノ結晶層を形成させた後にイオン浸硫
を施すと，厚く高密度で摺動特性に優れたFeSを含有する改質層が形成されることを明らか
にしている．Shenら60)は，AISI 304鋼に対して前処理としてSPを施した後にプラズマ窒化を
施すと窒素拡散速度が上昇すること，また被処理面にクロム窒化物は形成させずにS相のみ
を形成させた場合，AISI 304鋼の耐食性が向上することを報告している．Menezesら61)は，
AISI 316L鋼に対してSPを施した後にプラズマ浸炭を施すと，プラズマ浸炭の際の炭素拡散
が促進され，より硬く厚い硬化層が形成されることを明らかにしている．Hassani-Gangaraj
ら62)は，AISI 4340鋼に対して前処理としてSPを施すと，窒化による機械的性質や疲労強度
の改善効果を維持させつつ，窒化の処理時間を短縮できることを述べている．Farokhzadeh
ら63)は，Ti-6Al-4V合金に対してSPを施すと，被処理領域には微視組織欠陥を含有する強ひ
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ずみ加工層が形成されること，また前処理としてのSPはその後のプラズマ窒化の際に窒素
拡散を促進することを報告している．Geら64)は，Ti-6Al-4V合金に対して超音波ピーニング
を施すと被処理面の結晶粒が微細化されること，その後に窒化を施すとより厚く硬い窒化
層が形成されることを述べている．Sunら65)は，前処理として超音波ピーニングを施すこと
により，低温でプラズマ窒化を施した場合でも，純チタンの硬さと耐摩耗性が向上すること
を明らかにしている． 
一方，窒化などの熱処理を施した後にピーニングを施すと，被処理材の疲労強度が改善さ
れることが明らかになっている．例えばMoritaらは，Ti-6Al-4V合金に対してプラズマ浸炭66)
やプラズマ窒化67)を施した後にFPPを施すことにより，各熱処理材の疲労強度が上昇するこ
とを明らかにし，それはFPPにより脆弱な化合物層が除去され，さらに圧縮残留応力が付与
されるためとしている．さらに，Ti-6Al-4V合金に対してプラズマ窒化，高周波誘導加熱に
よる短時間熱処理，FPPを組み合わせた処理を施すことにより，耐摩耗性と疲労強度が共に
向上することを報告している68)．Tsujiら69)は，Ti-6Al-4V合金に対してプラズマ浸炭を施した
後にFPPを施すと，疲労強度と耐摩耗性ともに未処理材より向上することを明らかにしてい
る．Yuら70)は，Ti-6Al-4V合金に対してプラズマクロマイジングを施した後にSPを施した場
合は，プラズマクロマイジングのみを施した場合と比較して，疲労寿命と靭性が向上するこ
とを明らかにし，疲労寿命の向上はSPによる硬さの上昇と圧縮残留応力の生起に起因する
としている．Chang-binら71)は，プラズマモリブデナイジングを施した後にSPを施すことに
より，それぞれを単独で施した場合よりもフレッティング摩耗とフレッティング疲労抵抗
が向上することを明らかにし，これは複合処理を施した表面は圧縮残留応力，硬さ，靭性が
高く，粗さが低いことに起因すると結論づけている．Tsujikawaら72)は，プラズマ浸炭により
S相を形成させたオーステナイト系ステンレス鋼に対してFPPを施すことにより，S相の硬さ
が上昇することを明らかにしている．以上に示したように，熱処理とピーニングは，処理を
施す順序により発現する効果が異なる． 
また，DLC（Diamond like carbon）などの薄膜コーティングの前処理として熱処理，ピー
ニングなどを施す研究も行われている．Moritaらは，SUS316鋼に対してプラズマ浸炭73)やプ
ラズマ窒化74)を施した後にDLC薄膜を被覆すると，それぞれ単独で施す場合よりも，被処理
材の摺動特性と疲労強度が向上することを明らかにしている．また，低合金鋼（SCM440鋼）
の場合も，ガス窒化後にDLC薄膜を被覆することにより，摺動特性と疲労強度の両方が向上
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することを述べている75)．さらに，プラズマ窒化後にDLC薄膜を被覆する複合表面処理は，
SUS316鋼の耐食性を損なわずに，フレッティング疲労強度を向上できることを明らかにし
ている76)．Uematsuらは，A5052合金に対して陽極酸化により薄い（10 m）酸化層を形成77)
させたり，無電解ニッケルめっきを形成78)した後にDLC薄膜を被覆すると，疲労強度が向上
することを明らかにしている．Kameyamaらは，AISI 4140鋼に対してクロム粒子を用いた
FPP79)を，またAISI 316L鋼に対して炭化ケイ素粒子を用いたFPP80)を施した後に，DLC薄膜
を被覆すると，DLC薄膜の密着性が向上することを報告している． 
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1.4 高周波誘導加熱微粒子ピーニングシステムとそれを用いた従来の研究 
（a）高周波誘導加熱微粒子ピーニングシステムの構築 
 前節で示したように，表面改質は金属を高機能化させるのに有効な方法の1つである．著
者らの研究グループでは，新たな表面改質の手法として，高周波誘導により加熱された金属
に対して微粒子ピーニングを施す高周波誘導加熱微粒子ピーニング（Induction heating fine 
particle peening：IH-FPP）処理が可能なシステムを構築し，その効果について検討した81)．
その結果，高温（1173 K）に保持されたS45C鋼に対して，クロム粒子を用いたIH-FPP処理を
施すと，1 min以内に，被処理面に投射粒子成分のCr元素を多く含有する酸化物層が形成さ
れることを明らかにしている．また伊藤ら82)は，IH-FPP処理を施すチャンバ内の雰囲気を制
御できるシステム（Atmospheric-controlled IH-FPP：AIH-FPP）を構築し，その処理の効果に
ついて検討した．その結果，アルゴン雰囲気下でAIH-FPP処理を施すことにより，酸化スケ
ールの形成が抑制され，投射粒子が被処理面に直接衝突するため，投射粒子の移着量が大き
く増加すること，また処理温度および粒子投射時間の増加に伴いCr移着層の厚さが増加し，
それに伴いS45C鋼の耐食性が改善されることを報告している．以上に示したように，AIH-
FPP処理は，FPPで生じる投射粒子成分の移着現象に着目し，高周波誘導加熱によりそれを
促進させることを目的として構築されたものであり，従来の表面処理法では困難な改質が
実現される可能性を有すると考えられる． 
Fig. 1-5に高周波誘導加熱微粒子ピーニングシステムの全体と処理部の外観を示す．この
装置は，密閉されたチャンバ内に粒子投射ノズルと高周波誘導加熱コイル（内径40 mm，巻
き数4）が具備されている．このシステムを用いた処理の手順は以下の通りである．まず，
被処理材を高周波誘導加熱コイルの内側に設置した後，ボンベから粒子投射ノズルを通じ
てチャンバ内に任意のガスを供給し，雰囲気を置換する．チャンバ内に設置された酸素濃度
計が0.0%となったことを確認した後，処理を施す．処理の際の熱履歴は，被処理面に溶接し
たK熱電対により測定した温度を参考に，高周波電源の出力の調整とon / offの切替えにより，
所定のものに制御する．投射する粒子は，予めパーツフィーダに封入する．なお，このパー
ツフィーダは，ボンベと粒子投射ノズルの間に接続されている． 
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Fig. 1-5 Induction heating fine particle peening system. 
 
（b）投射粒子成分の拡散層の創成 
福岡ら83)は，S45C鋼に対して異なる成分の粒子を用いてAIH-FPP処理を施し，改質層形成
機構に及ぼす投射粒子成分の影響を検討した．その結果，基材と同程度の原子半径を有する
成分の粒子を投射した場合，被処理面に移着した投射粒子成分が基材内部へ拡散すること
を明らかにしている．また，S45C鋼に対してクロム粒子を用いたAIH-FPP処理を施す場合に，
被処理面にCr拡散層を形成させるためには，粒子投射時間の短縮，加熱保持時間の延長およ
び投射圧力の上昇が有効であることを報告している84)．天野ら85)は，S45C鋼に対して，クロ
ムと高速度工具鋼の粒子を混合させた粒子を用いてAIH-FPP処理を施した場合，クロム粒子
を単独で投射した場合と比較して，形成される改質層は厚くなることを明らかにし，これは
高速度工具鋼粒子が投射されることにより形成された高転位密度層がCr元素の拡散を促進
させるためと述べている． 
以上に示したように，金属に対してAIH-FPP処理を施すことにより，被処理面に投射粒子
成分の拡散層が創成される．また，AIH-FPP処理により創成された拡散層は，鉄鋼材料の耐
食性を向上させる効果を有することが明らかになっている．例えばKikuchiら86)は，AISI 1045
鋼に対して，クロム粒子とモリブデン粒子を用いたAIH-FPP処理を施し，被処理面にCrとMo
の濃度が高い改質層を形成させることにより，AISI 1045鋼の電気化学特性が向上すること
を明らかにしている．また，オーステナイト系ステンレス鋼AISI 316に対してクロム粒子を
Chamber
IH coil
Oxygen 
analyzer
Specimen
Peening nozzle
IH coil
Specimen
holder
(a) Overall view (b) Inside view of the chamber 
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用いたAIH-FPP処理を施すことにより，被処理面に高いCr濃度を有する改質層が形成され，
孔食電位が上昇することも報告している87)．さらに，S45C鋼に対して，クロム粒子を用いた
AIH-FPP処理を施し，Cr拡散層を形成させた後にガス窒化88)やプラズマ窒化89)を施すと，窒
化のみ施した場合と比較して，形成される窒化層が高硬さとなることも明らかになってい
る． 
（c）結晶粒の微細化 
 鉄鋼材料に対して，高硬さかつ高密度を有する粒子を用いてIH-FPP処理を施すことによ
り，表面近傍の結晶粒が微細化されることも明らかになっている．Kikuchiら90)は，マルテン
サイト系ステンレス鋼AISI 440Cに対して高速度工具鋼粒子を用いてIH-FPP処理を施すと，
動的再結晶により表面近傍の結晶粒が微細化されること，またこの処理を施すことにより
AISI 440C鋼の耐摩耗性が向上することを報告している．また原田ら91)は，SCM435H鋼に対
して高速度工具鋼粒子を用いてIH-FPP処理を施すと，表面近傍の旧オーステナイト粒径が
数m程度まで微細化されること，それにより疲労強度が上昇することを報告している． 
（d）金属間化合物層の創成 
最近では，AIH-FPP処理により被処理面に金属間化合物層が創成されることが明らかにな
っている．例えば亀山ら92)は，S45C鋼に対してケイ素粒子を用いたAIH-FPP処理を施すこと
により，被処理面に鉄ケイ化物が形成され，S45C鋼の耐食性が向上することを明らかにし
ている．また，S45C鋼やSKH53鋼に対してアルミニウム粒子を用いたAIH-FPP処理を施した
場合，被処理面にFe-Al金属間化合物が創成されること，またこの処理は鉄鋼材料へのダイ
ヤモンドコーティングの前処理として適していることが報告されている93)．さらに齋藤ら94)
は，S45C鋼に対して，ニッケル粒子とアルミニウム粒子をメカニカルミリングにより混錬
した粒子を用いたAIH-FPP処理を施すことにより，被処理面にNi-Al金属間化合物被膜が創
成されることを明らかにし，その形成メカニズムとしてアルミニウムとニッケル，またアル
ミニウムと鉄が燃焼合成反応を生じ，局所的に温度が上昇することを提案している．さらに
この処理により，S45C鋼の耐高温酸化性が向上することも述べている．以上に示した金属
間化合物層の創成は，AIH-FPP処理による表面改質の新たな可能性を示すものである． 
（e）真空置換型高周波誘導加熱微粒子ピーニングシステムの構築と 
それを用いた金属の表面改質 
AIH-FPP処理による表面改質効果を最大限に発揮させるため，処理を施すチャンバ内の酸
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素濃度をより低減し，被処理材の酸化をさらに抑制することが可能なシステムも新たに開
発された95)．本研究では，これを真空置換型高周波誘導加熱微粒子ピーニングシステムと呼
ぶ．Fig. 1-6にこのシステム全体とチャンバ内の様子を示す．同図（a）に示すように，この
システムはステンレス鋼製の真空チャンバと真空ポンプを具備しており，チャンバ内の真
空引きが可能となっている．また，チャンバに接続された真空計と酸素濃度計により，チャ
ンバ内の圧力と酸素濃度を測定できる．チャンバ内（同図（b））には，粒子投射ノズルと高
周波誘導加熱コイル（内径30 mm，巻き数1）が具備されている．このシステムを用いた処
理の手順は以下の通りである．加熱コイルの内側に被処理材を設置した後，2種類のポンプ
を用いて，チャンバ内の圧力が130 Pa以下になるまで排気する．その後，粒子投射ノズルを
通じて，チャンバ内に任意のガスを供給する．チャンバ内の酸素濃度が10 ppm以下となった
ことを確認した後，処理を施す．熱履歴の設定や投射粒子の準備の方法は，Fig. 1-5に示した
高周波誘導加熱微粒子ピーニングシステムと同様である． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 1-6 Vacuum induction heating fine particle peening system. 
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この真空置換型高周波誘導加熱微粒子ピーニングシステムを用いて，粒子投射はせずに，
高周波誘導加熱により高温に保持されたチタンに対して窒素ガスを噴射すると，極短時間
で窒化層が形成されることが明らかになっている．本研究では，この処理をガスブロー高周
波誘導加熱（Induction heating：IH）窒化と呼ぶ．太田ら96)は，純チタンに対して，1173 Kで
3 minのガスブローIH窒化を施すと，表面に窒化層が形成されること，それにより純チタン
の耐摩耗性が向上することを明らかにしている．またKikuchiら97)は，同様の処理によりTi-
6Al-4V合金の窒化も実現するが，処理の間に結晶粒が粗大化し，脆弱な窒素化合物層が形成
されるため，被処理材の疲労強度は低下することを述べている． 
以上に示したように，高周波誘導加熱微粒子ピーニングシステムを用いた表面改質は極
短時間で実現されるため，金属の新たな表面改質法として有効と考えられる．しかしながら，
AIH-FPP処理に関しては，従来の研究のほとんどは鉄鋼材料を対象としたものであり，その
他の金属に対して適用した場合の改質効果や改質層形成メカニズムは明らかにされていな
い．また，チタンのガスブローIH窒化に関しても，短時間での改質メカニズムは明らかにさ
れておらず，この処理により疲労強度が低下するという課題もある． 
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1.5 本研究の目的 
 機械システムが高性能化する中で，使用される材料の高機能化の要求が高まっている．チ
タン合金は比強度や耐食性などに優れるため，航空宇宙分野などで使用されているが，耐摩
耗性や高温での酸化性には劣り，それによりチタン合金の適用範囲が一部において制限さ
れている．チタン合金のそれらの特性を改善させる方法の1つとして，窒化などの表面処理
が挙げられる．その中でも，著者らの研究グループが提案している高周波誘導加熱微粒子ピ
ーニングシステムは，極短時間でチタン合金の表面改質を実現する可能性を有している． 
 そこで本研究では，高周波誘導加熱微粒子ピーニングシステムを用いたチタン合金の表
面改質法を提案し，その改質効果と改質層形成メカニズムについて検討を加えることとす
る．具体的には，このシステムで実現される被処理材に対する高速での元素拡散に注目し，
チタン合金に対してガスブローIH窒化とAIH-FPP処理を施した場合に創成される改質層の
特性や改質層形成機構を明らかにする．最終的には，高い改質効果を発現可能な処理の提案
を目指し，チタン合金の表面改質法としての高周波誘導加熱微粒子ピーニングシステムの
可能性や有用性を示す． 
 このような背景を踏まえ，以下に本研究の目的を示す． 
 まず，チタン合金の窒化方法としてのガスブローIH窒化の優位性を明らかにし，ガスブロ
ーIH窒化において，チタン合金に対して窒素が高速で拡散するメカニズムについて検討を
加える．次に，チタン合金の耐摩耗性と疲労特性に及ぼすガスブローIH窒化の効果について
明らかにする．その際，形成された窒化層の特性と関連づけながら，ガスブローIH窒化を施
したチタン合金の耐摩耗性と疲労特性に影響を及ぼす表面特性を明らかにする．以上で明
らかになった知見から，ガスブローIH窒化によりチタン合金の耐摩耗性と疲労強度の向上
が可能な処理方法の提案を試みる．特に，窒素拡散の更なる促進によるガスブローIH窒化の
低温化の観点から，処理システムが有する元素拡散促進効果を利用することと，被処理面の
微視組織を変化させ，元素拡散が生じやすい状態にすることの2つの手法の効果を検討する． 
 また，チタン合金に対してAIH-FPP処理を施すことにより，高周波誘導加熱微粒子ピーニ
ングシステムにより，固体成分の高速拡散も窒素と同様に生じるかという点について検討
する．また投射粒子としてアルミニウムを用いる際に，基材成分のTiと反応させることによ
り，Ti-Al金属間化合物を創成可能かという点について検討を加える．さらに，AIH-FPP処理
により，チタン合金の耐摩耗性と耐高温酸化性を向上可能な処理方法の提案を試みる． 
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1.6 本論文の構成 
 本論文は，以下の8章から構成される． 
 第1章では，金属に適用される一般的な表面処理法を示した上で，本研究で着目した高周
波誘導加熱微粒子ピーニングシステムを用いた従来の研究を概説し，本研究の目的を示す． 
 第2章では，ガスブローIH窒化の表面改質効果について検証する．具体的には，ガスブロ
ーIH窒化を施したチタン合金とその他の方法により処理を施したチタン合金の表面特性を
比較することにより，チタン合金の窒化方法としてのガスブローIH窒化の優位性について
明らかにする．さらに，ガスブローIH窒化により極短時間で被処理面が改質される，すなわ
ち窒素が高速で拡散するメカニズムについて検討・考察を加える． 
 第3章では，チタン合金の耐摩耗性と疲労特性に及ぼすガスブローIH窒化の効果について
検討する．その際，様々な表面特性を有する試験片を作製し，摩擦摩耗試験および疲労試験
を行うことにより，チタン合金の耐摩耗性と疲労特性に及ぼすガスブローIH窒化の影響に
ついて，改質層の特性と関連づけて検討・考察を加える． 
 第4章と第5章では，窒素拡散をさらに促進させることにより，ガスブローIH窒化を低温化
させる方法を検討する．第4章では，第2章で得られた知見をもとに，高周波誘導加熱微粒子
ピーニングシステムが有する元素拡散促進効果を利用すること，第5章では，被処理面の微
視組織を変化させ，元素拡散しやすい状態にすることに着目し，それらにより，ガスブロー
IH窒化の低温化が可能かという点について検討する． 
 第6章では，高周波誘導加熱微粒子ピーニングシステムにより，チタン合金に対して固体
成分も高速で拡散可能かという点について検討する．具体的には，AIH-FPP処理により，チ
タン合金の表面にアルミニウムを移着させ，それを短時間で基材内部に拡散させることが
可能かという点について検討を加える．また基材成分のTiと投射粒子成分のAlを反応させる
ことにより，Ti-Al金属間化合物を形成させることが可能かという点についても検討する． 
 第7章では，第6章で得られた知見から，AIH-FPPの被処理面における反応をさらに促進さ
せ，厚く緻密で高硬さを有するTi-Al金属間化合物被膜を創成できる方法について検討する．
特に，AIH-FPP処理で用いる投射粒子の成分に注目し，形成される改質層の特性および改質
層形成機構に及ぼす投射粒子成分の影響を明らかにする．また，作製した試験片の耐摩耗性
と耐高温酸化性を評価することにより，提案する処理の有効性について検討・考察を加える． 
 第8章では，本研究で得られた知見を総括し，結論と今後の課題を述べる． 
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第2章 ガスブローIH窒化の改質効果の検証と 
短時間改質メカニズムの検討 
 
2.1 緒言 
 チタン合金は，比強度，耐食性，生体適合性などに優れるが，耐摩耗性には劣る．チタン
合金の耐摩耗性を向上させる方法の1つとして，窒化が挙げられる．チタン合金に対して，
工業的に実用化されているガス窒化を施すと，表面に窒素化合物層と窒素拡散層から成る
窒化層が形成され，耐摩耗性が向上する．しかしながら，ガス窒化の課題として，処理に数
時間から数十時間を要することが挙げられる．この点を解決できるチタンの窒化方法とし
て，著者らの研究グループでは，最近，ガスブローIH窒化を提案している．純チタンやTi-
6Al-4V合金に対してガスブローIH窒化を施すと，3 min程度の処理時間で被処理面に窒化層
が形成されることが明らかになっている96,97)．しかしながら，従来の研究では，ガスブロー
IH窒化により極短時間でチタンの改質が実現されるメカニズムは明らかになっていない． 
 そこで本章では，まずチタン合金に対して一般的なガス窒化とガスブローIH窒化を施し，
被処理面を分析することにより，それぞれの手法により形成された窒化層の特性を明らか
にした．また，IHと同様に急速加熱が可能な赤外線（Infrared ray：IR）加熱により，チタン
合金を窒素雰囲気下で高温に保持し，その表面を分析することにより，IH以外の急速加熱の
方法により，極短時間での窒化が実現可能かという点について検討した．以上に示した点に
ついて明らかにすることにより，チタンの窒化方法としてのガスブローIH窒化の優位性に
ついて検討・考察を加えた． 
 次に，ガスブローIH窒化により極短時間でチタンの改質が実現されるメカニズムについ
て，ガスブローIH窒化と一般的なガス窒化の差異に注目して，検討・考察を加えた．まず，
ガスブローIH窒化の場合は，被処理材に窒素ガスを噴射することにより，被処理面への窒素
分子の吸着が促進される可能性が考えられる．そのため，ガスブローIH窒化を施す際の窒化
層形成挙動に及ぼす窒素ガスブローの影響を検討した．また，ガスブローIH窒化では，窒素
ガスを噴射することにより被処理面は冷却されるが，被処理材内部にはその影響が及ばな
いため，被処理面近傍に温度勾配が生じる可能性が考えられる．すなわち，処理の間に被処
理材内部は高温化し，それが窒素拡散を促進させる可能性が考えられる．そのため，被処理
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材内部の温度を測定し，窒素の拡散挙動に及ぼす被処理材内部の温度の影響について考察
を加えた．さらに，ガスブローIH窒化のように，高周波誘導により金属を加熱する場合，被
処理材内部には渦電流が流れる．金属に電流が印加される場合，元素拡散が促進されること
が報告98~101)されているため，被処理材内部に生じる渦電流が窒素拡散挙動に及ぼす効果に
ついて検討を加えた． 
 また，ステンレス鋼やチタンのように，表面に不働態被膜が形成されている金属に対して
窒化を施す場合，不働態被膜を除去することにより窒化が促進されることが報告102~104)され
ている．そのため，ガスブローIH窒化を施す際の，チタン合金表面の不働態被膜の挙動につ
いて検討する必要があると考えられる．そこで，大気酸化を施すことにより，表面に酸化被
膜を形成させた試験片を準備し，その試験片に対して，ガスを噴射しながら高周波誘導加熱
を施し，被処理面を分析することにより，ガスブローIH窒化の際の不働態被膜の挙動につい
て検討した． 
 以上に示した点について検討・考察を加えることにより，ガスブローIH窒化の短時間改質
メカニズムについて明らかにすることを本章の目的とする． 
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2.2 ガスブローIH窒化を施したチタン合金の表面特性 
  
2.2.1 実験方法 
 本章では最初に，チタン合金に対して，ガスブローIH窒化，一般的なガス窒化，窒素雰囲
気下におけるIR加熱を施し，被処理面を分析することにより，それぞれの処理を施すことで
形成される表面層の特性を明らかにし，チタン合金の窒化方法としてのガスブローIH窒化
の優位性について検討する． 
 供試材としては，Ti-6Al-4V合金を用いた．この合金は強度と延性のバランスに優れ，チ
タン合金の中で最も広く使用されているものである．Table 2-1に同材の化学組成を，Fig. 2-
1に光学顕微鏡により微視組織を観察した結果を示す．Fig. 2-1に示すように，この合金は等
軸相と相から構成されている．この材料を，直径15 mm，厚さ4 mmに機械加工した後，
一方の端面を耐水研磨紙（#240～#1200）およびコロイダルシリカ懸濁液を用いて研磨し，
鏡面状に仕上げ，その面に対して各処理を施した． 
 
 
Table 2-1 Chemical composition of the Ti-6Al-4V alloy. 
Al V Fe H N O C Ti 
6.23 4.20 0.20 0.004 0.004 0.18 0.015 Bal. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 2-1 Optical micrograph of the Ti-6Al-4V alloy. 
 
10 mm
  
第2章 ガスブローIH窒化の改質効果の検証と短時間改質メカニズムの検討 
 
28 
 
 ガスブローIH窒化の処理条件をTable 2-2に示す．なお，本研究でガスブローIH窒化に用い
た窒素ガスの純度は99.99%である．Fig. 2-2にガスブローIH窒化の際の熱履歴を示す．本研
究では，ガスブローIH窒化を施す際の試験片の温度制御は，高周波電源の出力を調整するこ
とにより行った．高周波電源の出力の値は，被処理面の中心にK熱電対を溶接した試験片
（Fig. 2-3）を用いて予備実験を行い，その際に測定される温度を参考に決定した．なお，そ
の後に試験片を作製する際には，K熱電対は溶接せず，予備実験において決定した出力によ
り試験片表面の温度を制御した．以後本研究では，K熱電対を用いて計測した被処理面の制
御点の温度を処理温度と呼ぶ． 
ガス窒化は，窒素雰囲気に置換した炉内において，試験片を1123 Kで5 h加熱し，その後
室温まで炉冷することにより行った． 
 
Table 2-2 Conditions of the gas blow IH nitriding. 
Gas flow rate 130 L/min 
Treatment temperature 1123 K 
Heating time 180 s 
Internal diameter of nozzle 6 mm 
Nozzle distance 100 mm 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 2-2 Thermal history of the gas blow IH nitriding. 
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Fig. 2-3 Schematic illustration of the treatment temperature measurement during gas blow IH 
nitriding using K-type thermocouple. 
 
 Table 2-3にIR加熱の条件を示す．IR加熱は処理を施すチャンバ内を窒素雰囲気に置換した
状態で，被処理面に対して窒素ガスを噴射しながら行った．なお，ガスブローIH窒化を施す
際には被処理面に対して垂直に窒素ガスを噴射したが，IR加熱を施す場合は被処理面に対
して水平に窒素ガスを噴射した．Fig. 2-4にIR加熱の際の熱履歴を示す．処理温度は，ガスブ
ローIH窒化の場合と同様に，被処理面に溶接したK熱電対により測定した．なお，IR加熱を
施した試験片の表面特性と比較するため，新たにガスブローIH窒化を施した試験片も作製
し，被処理面を分析した．その際の処理条件は，ガス流量と処理温度をIR加熱と同様の10 
L/min，1173 Kとし，その他の条件はTable 2-2と同様とした． 
 
 
Table 2-3 Conditions of the IR heating. 
Gas flow rate 10 L/min 
Treatment temperature 1173 K 
Heating time 180 s 
 
 
 
K-type 
thermocouple
Gas
IH coil
Specimen
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Fig. 2-4 Thermal history of the IR heating. 
 
 試験片表面に形成された化合物の同定は，X線回折装置（X-ray diffraction：XRD）を用い
て行った．この分析には，CuK線（波長：0.154 nm）を用いて，電圧は40 kV，電流は40 mA
とした．試験片の縦断面におけるビッカース硬さの測定は，試験片を縦に切断，樹脂に埋入
し，耐水研磨紙（#240～#1200）およびコロイダルシリカ懸濁液を用いて鏡面状に仕上げた
後，マイクロビッカース硬さ計を用いて行った．なお，負荷荷重は0.25 N，荷重保持時間は
20 sとした．試験片の断面の微視組織の観察は，ビッカース硬さ測定の際と同様の手順で準
備した試料に対して，クロール液（46%フッ酸2 ml+60%硝酸4 ml+純水100 ml）によるエッ
チングを行った後，走査型電子顕微鏡（Scanning electron microscope：SEM）を用いて行った． 
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2.2.2 実験結果および考察 
 Fig. 2-5に研磨により鏡面状に仕上げた未処理材とガスブローIH窒化，ガス窒化を施した
試験片の表面をXRDにより分析した結果を示す．同図より，ガスブローIH窒化を施した試
験片の回折プロファイルからはTiNの回折ピークが，ガス窒化を施した試験片の回折プロフ
ァイルからはTiNとTi2Nの回折ピークが検出されていることがわかる．このことは，組成は
異なるものの，ガスブローIH窒化やガス窒化を施した試験片の表面には窒素化合物層が形
成されていることを示すものである．窒素化合物の組成の差異は，加熱の時間や方法の差異
に起因するものと考えている． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 2-5 XRD patterns obtained from the untreated, gas blow IH nitrided and ordinary gas nitrided 
specimens (Gas blow IH nitriding conditions: treatment temperature of 1123 K, gas flow rate of 130 
L/min).  
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 Fig. 2-6に各窒化を施した試験片の縦断面においてビッカース硬さを測定した結果を示す．
なお，同図中の破線は，未処理材のビッカース硬さを測定した結果（345.9 ± 8.8 HV，n = 20，
mean ± S.D.）を示している．同図より，窒化を施した2種類の試験片の表面には，硬化層が
形成されていることがわかる．これらの硬化層は，チタンの格子間に窒素原子が拡散するこ
とにより形成された，窒素拡散層と考えられる．また，ガスブローIH窒化を180 s施した試
験片とガス窒化を5 h施した試験片の表面に形成された窒素拡散層の硬さ分布はおおむね同
様であることもわかる．以上に示したXRDによる分析結果とビッカース硬さの測定結果か
ら，ガスブローIH窒化を施すことにより，一般的なガス窒化と比較して極めて短い時間で，
チタン合金の表面に窒素化合物層と窒化拡散層から成る窒化層が形成できることが明らか
になった． 
 Fig. 2-7に各試験片の表面近傍の微視組織をSEMにより観察した結果を示す．同図より，
窒化を施した2種類の試験片の表面には窒素化合物層が形成されていることがわかる．この
結果は，XRDによる分析結果と矛盾しないものである．また，ガス窒化を施した試験片の結
晶粒は，ガスブローIH窒化を施した試験片のものと比較して，粗大化している様子が認めら
れる．これは，ガス窒化の処理時間が長いためと考えられる．このことは，チタン合金に対
して適切な条件でガスブローIH窒化を施すと，結晶粒粗大化を抑制しつつ，窒化層が形成で
きる可能性を示すものである． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 2-6 Cross-sectional distributions of Vickers hardness for the gas blow IH nitrided and ordinary 
gas nitrided specimens (Gas blow IH nitriding conditions: treatment temperature of 1123 K, gas flow 
rate of 130 L/min).  
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Fig. 2-7 SEM micrographs at the longitudinal sections of the specimens (Gas blow IH nitriding 
conditions: treatment temperature of 1123 K, gas flow rate of 130 L/min). 
 
 次に，ガスブローIH窒化を施した試験片と窒素雰囲気中においてIR加熱を施した試験片
の表面性状を比較，検討する．Fig. 2-8にガスブローIH窒化を施した試験片と窒素雰囲気中
でIR加熱を施した試験片の表面をXRDにより分析した結果を示す．同図より，ガスブロー
IH窒化を施した試験片から得られた回折プロファイルにはチタンの窒素化合物（TiN）の回
折ピークが存在していることがわかる．しかしながら，窒素雰囲気中でIR加熱を施した試験
片から得られた回折プロファイルには窒素化合物の回折ピークは存在せず，基材成分に由
来する回折ピーク（-Ti，-Ti）のみが検出されている．Fig. 2-9に各試験片の縦断面におい
てビッカース硬さを測定した結果を示す．同図より，ガスブローIH窒化を施した試験片の表
面近傍は高硬さ化していることがわかる．しかしながら，窒素雰囲気中でIR加熱を施した試
験片の表面近傍は高硬さ化されていない．以上に示した結果より，窒素雰囲気中において，
IHと同様に急速加熱が可能なIR加熱を施した場合は，チタン合金の表面に窒化層は形成さ
れないことが明らかになった．また，チタン合金に対して，IR加熱と同じ温度，加熱保持時
間，ガス流量でガスブローIH窒化を施した場合は，被処理面に窒化層が形成されることが示
された． 
 本節で得られた結果は，ガスブローIH窒化はチタン合金の窒化を極短時間で実現する手
法として，極めて有効であることを示すものである．また，ガスブローIH窒化はチタン合金
の窒化を促進させる効果を有するものと考えられる． 
 
 
(a) Untreated (b) Gas blow IH nitrided (c) Ordinary gas nitrided 
5 mm 5 mm
Compound layer
5 mm
Compound layer
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Fig. 2-8 XRD patterns obtained from the gas blow IH nitrided and IR heated specimens (Gas blow 
IH nitriding conditions: treatment temperature of 1173 K, gas flow rate of 10 L/min). 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 2-9 Cross-sectional distributions of Vickers hardness for the gas blow IH nitrided and IR heated 
specimens (Gas blow IH nitriding conditions: treatment temperature of 1173 K, gas flow rate of 10 
L/min). 
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2.3 ガスブローIH窒化による短時間改質メカニズム 
 
2.3.1 窒素ガスブローの影響 
 前節において，ガスブローIH窒化によりチタン合金の改質が極短時間で実現されること
が明らかになった．このことは，ガスブローIH窒化はチタン合金の窒化を促進させる要因を
有することを示すものである．そこで本節では，その要因について検討を加え，ガスブロー
IH窒化によるチタン合金の短時間改質メカニズムを明らかにすることを目指す． 
 ガスブローIH窒化によってチタン合金の窒化が促進される要因の1つとして，被処理面に
対して窒素ガスを噴射することが考えられる．すなわち，窒素ガスを噴射することにより，
被処理面への窒素分子の吸着が促進され，窒化が促進される可能性が考えられる．そこで本
項では，ガスブローIH窒化を施したチタン合金の窒化挙動に及ぼす窒素ガスブローの影響
について検討することとする． 
上述した点について検討を加えるため，本項では，被処理材に対して窒素ガスを噴射せず
に，窒素雰囲気中における高周波誘導加熱のみを施した試験片を作製した．Ti-6Al-4V合金
の試験片の形状は前節と同様とした．鏡面状に仕上げた端面に対して，Table 2-4に示す条件
で処理を施した．ガス流量を0 L/min，すなわち窒素ガスブローは行わずに，窒素雰囲気下
において高周波誘導による加熱のみを行った．また，加熱保持時間が被処理材への窒素拡散
に影響を及ぼすと考えられるため，加熱保持時間を180，360，540 sと変化させて処理を施し
た． 
形成された表面改質層の分析として，縦断面におけるビッカース硬さと最表面における
硬さの測定を行った．試験片の最表面の硬さは，ナノインデンテーション法により測定した．
この測定の際には，バーコビッチ型の圧子を使用し，負荷荷重は100 mN，荷重保持時間は5 
sとした． 
 
Table 2-4 Conditions of the gas blow IH nitriding. 
Gas flow rate 0 L/min 
Treatment temperature 1173 K 
Heating time 180, 360, 540 s 
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 Fig. 2-10に試験片の縦断面においてビッカース硬さを測定した結果を示す．同図より，加
熱保持時間180 sの場合，被処理面はほとんど高硬さ化されていないことがわかる．しかし
ながら，加熱保持時間を延長すると，表面近傍の硬さが上昇する．Fig. 2-11に加熱保持時間
とナノインデンテーション法により測定した試験片表面の硬さの関係を示す．なお，同図中
の加熱保持時間0 sの硬さは，鏡面状に研磨した面で測定した値である．同図より，加熱保持
時間の延長に伴い，試験片表面の硬さは上昇することがわかる．これらの結果は，加熱保持
時間の延長に伴い，被処理面への窒素原子の拡散が進行したことに起因すると考えられる． 
 以上の結果より，ガスブローIH窒化で，被処理材に対して窒素ガスを噴射しない場合で
も，一般的なガス窒化と比較して極めて短い時間で硬化層が形成されることが明らかにな
った．このことは，被処理材に対する窒素ガスの噴射は，ガスブローIH窒化によりチタン合
金が極短時間で改質される直接的な要因ではないことを示すものである． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 2-10 Cross-sectional distributions of Vickers hardness for the specimens induction heated for 
different time in nitrogen without blowing nitrogen gas. 
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Fig. 2-11 Relationship between heating time in nitrogen and surface hardness of the specimens 
measured by nano-indentation tests (n = 5, mean ± S.D.).  
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2.3.2 被処理材内部の高温化の影響 
 ガスブローIH窒化では，被処理材に対して窒素ガスが噴射されるため，被処理面は冷却さ
れる．一方，被処理材の内部は，窒素ガスの噴射による冷却効果が及ばないため，被処理面
と比較して高温化するものと考えられる．すなわち，被処理面の近傍には温度勾配が生じて
いると考えられる．一般的に，温度の上昇に伴い拡散は促進されるため，この被処理材内部
の高温化が，ガスブローIH窒化において窒素原子の拡散が促進される一因である可能性が
考えられる．そこで本項では，ガスブローIH窒化を施したチタン合金の窒化挙動に及ぼす被
処理材内部の高温化の影響について検討することとする． 
 まず本項では，ガスブローIH窒化の際の被処理材の内部の温度を測定することとした．試
験片としては，前項と同様に，直径15 mm，厚さ4 mmのTi-6Al-4V合金を用いた．この円盤
型の試験片の一方の端面の中心に，直径1.1 mmの穴を加工した．穴の深さは0.5，1.0，2.0 mm
とした．この穴に直径1.0 mmのシース熱電対を差し込み，その試験片に対してガスブローIH
窒化を施すことにより，処理の間の試験片内部の温度を測定した．Fig. 2-12に試験片内部の
温度測定の様子を模式的に示す．また，Table 2-5にガスブローIH窒化の条件を示す．同表に
示した処理温度は，被処理面の中心に溶接したK熱電対により測定したものである．また，
ガス流量が変化すると，ガス噴射による被処理面の冷却効果も変化すると考えられるため，
ガス流量を0，10，130 L/minと変化させて処理を施し，試験片内部の温度を測定した． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 2-12 Schematic illustration of the measurements of the temperature inside the specimen during 
gas blow IH nitriding using sheathed thermocouple.  
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Specimen 
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Table 2-5 Conditions of the gas blow IH nitriding. 
Gas flow rate 0, 10, 130 L/min 
Treatment temperature 1073 K 
Heating time 180 s 
Internal diameter of nozzle 6 mm 
Nozzle distance 100 mm 
 
 Fig. 2-13に試験片表面からの距離と処理中の温度の関係を示す．なお，図中に示した表面
からの距離は，加工した穴の深さとシース熱電対の保護管先端から熱電対までの距離から
算出した，実際に温度が測定された位置を示している．また，縦軸は180 sの加熱保持の間の
平均の温度を示している．同図より，試験片内部の温度は，最表面においてK熱電対により
測定された温度と比較して高いことがわかる．これは，K熱電対により温度を測定する試験
片の最表面は，ガスの噴射により冷却されるためと考えられる．また，ガス流量の増加に伴
い，試験片の内部の温度は上昇することがわかる．これは，ガス流量が増加すると，ガス噴
射による冷却効果が顕著になるためと考えられる． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 2-13 Relationship between distance from the surface and temperature during gas blow IH 
nitriding measured by sheathed thermocouple. 
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 Fig. 2-13より，ガス流量130 L/minで処理を施すとき，試験片の内部の温度は1373 K付近ま
で上昇することがわかる．この結果から，試験片内部の高温化がガスブローIH窒化の際のチ
タン合金への窒素拡散に及ぼす影響について検討・考察を加える．1353 Kでのチタンに対す
る窒素の拡散係数Dは0.405 mm2/sと報告105)されている．また，一般的に拡散距離dは以下の
式（2-1）で表される． 
 
𝑑 = 2(𝐷𝑡)
1
2 
 
tは時間を示しており，本研究の場合，加熱保持時間である．（2-1）式に1353 Kでのチタンに
対する窒素の拡散係数D = 0.405 mm2/sと加熱保持時間t = 180 sを代入して，ガス流量130 L/min，
処理温度1073 Kの際のチタンに対する窒素の拡散距離dを算出すると，17.1 mmとなる． 
 次に，実際に処理の間に窒素原子が拡散した距離を検討するため，上述の拡散距離を算出
した条件（ガス流量：130 L/min，処理温度：1073 K，加熱保持時間：180 s）で処理を施し
た試験片の縦断面においてビッカース硬さを測定した．Fig. 2-14にその結果を示す．なお，
同図には参考のため，（2-1）式により算出した窒素の拡散距離（17.1 mm）も示している．同
図より，試験片の表面には，硬化層が形成されていることがわかる．この硬化層，すなわち
窒素拡散層の厚さは，窒素原子が拡散した距離とおおむね一致するものと考えられる．Fig. 
2-14より，チタン合金の表面に形成された窒素拡散層の厚さは，式（2-1）から算出された窒
素原子の拡散距離と比較して厚いことがわかる．このことは，ガスブローIH窒化による短時
間でのチタン合金の改質は，被処理材内部の高温化のみに起因して生じるものではないこ
とを示すものである． 
 本項で得られた結果より，ガスブローIH窒化の際に，被処理材の内部は最表面と比較して
高温になることが明らかになった．また，それに起因して窒素原子の拡散が促進される可能
性が示された．しかしながら，この被処理材内部の高温化以外にも，ガスブローIH窒化の際
に窒素原子の拡散が促進させる要因がある可能性も示された． 
 
 
 
 
(2-1) 
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Fig. 2-14 Cross-sectional distributions of Vickers hardness for the specimen gas blow IH nitrided at 
1073 K with a gas flow rate of 130 L/min.  
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2.3.3 高周波電流の影響 
 高周波誘導加熱は，金属に渦電流を生じさせ，その電気抵抗により発熱させる方法である．
そのため，ガスブローIH窒化を施す際，被処理材内部には電流が流れる．金属に電流が印加
される場合，元素拡散が促進されることが報告98~101)されていることから，ガスブローIH窒
化の際に，被処理材内部に生じる渦電流がチタン合金への窒素原子の拡散を促進させる可
能性が考えられる．そこで，本項では，ガスブローIH窒化を施したチタン合金の窒化挙動に
及ぼす高周波電流の影響について検討することとする． 
 高周波誘導加熱の際に生じる渦電流は，加熱コイルの近傍の被処理材表面に集中するこ
とが知られている（表皮効果）．そこで，本項では，直径15 mm，厚さ4 mmのTi-6Al-4V合金
の円盤型試験片に対してガスブローIH窒化を施す際に，温度制御や観察，分析を行う位置を
工夫することにより，チタン合金の窒化挙動に及ぼす高周波電流の影響を明らかにするこ
とを試みた．具体的には，窒素ガスは直接的には噴射されず，渦電流の密度は低い試験片の
裏面の中心と，同様に窒素ガスは直接的には噴射されず，表皮効果により渦電流の密度は高
くなると考えられる試験片の側面の温度を制御し，形成される改質層を観察，分析した．Fig. 
2-15に試験片の裏面の中心と側面の温度をK熱電対を用いて測定する際の様子を模式的に
示す．同図に示すように，それぞれの箇所にK熱電対を溶接し，温度を測定，制御した．な
お，試験片を作製する際には，観察，分析を行う箇所を研磨紙およびコロイダルシリカ懸濁
液により鏡面状に研磨した後，処理を施した．Table 2-6にガスブローIH窒化の条件を示す．
本項では，試験片の裏面の中心と側面の温度をそれぞれ1173 Kとして処理を施した． 
 形成された改質層の観察，分析として，縦断面におけるビッカース硬さの測定とSEMによ
る微視組織の観察を行った． 
 
Table 2-6 Conditions of the gas blow IH nitriding. 
Gas flow rate 130 L/min 
Treatment temperature 1173 K 
Heating time 180 s 
Internal diameter of nozzle 6 mm 
Nozzle distance 100 mm 
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Fig. 2-15 Schematic illustration of the temperature measurements of the specimens using K-type 
thermocouple. 
 
 Fig. 2-16に試験片の縦断面においてビッカース硬さを測定した結果を示す．なお同図には，
参考のため，ビッカース硬さを測定した位置を模式的に示している．同図より，それぞれの
面の温度を1173 Kとして処理を施した場合，試験片の裏面の中心，側面ともに硬化層が形成
されていることがわかる．窒素ガスが噴射されない面においても硬化層が形成されるとい
う結果は，窒素ガスの噴射がガスブローIH窒化による短時間での改質の直接的な要因では
ないという2.3.1項で得られた結果と矛盾しないものである．また，試験片の側面に形成され
た硬化層の硬さは，裏面の中心に形成されたものと比較して高いことがわかる．Fig. 2-17に
試験片の断面の微視組織をSEMにより観察した結果を示す．同図より，試験片の裏面の中
心，側面ともに，最表面に窒素化合物層が形成されていることがわかる．またその厚さは，
裏面の中心に形成されたもの（約5 mm）よりも側面に形成されたもの（約10 mm）の方が厚
い． 
以上に示した結果から，試験片の裏面の中心と比較して，側面は窒化が促進されているこ
とが明らかになった．このことは，ガスブローIH窒化を施す際に，試験片の側面において高
密度で流れる渦電流が，チタン合金への窒素拡散を促進させる可能性を示すものである． 
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Fig. 2-16 Cross-sectional distributions of Vickers hardness for the specimens gas blow IH nitrided at 
1173 K at the center of the back surface and side surface. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 2-17 SEM micrographs at the longitudinal sections of the specimens gas blow IH nitrided at 
1173 K.  
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2.3.4 不働態被膜の影響 
 ステンレス鋼のように表面に不働態被膜が形成されている金属に対して窒化を施す場合，
不働態被膜を除去することにより窒化が促進されることが報告されている102~104)．チタン合
金も表面に不働態被膜を形成するため，チタン合金に対してガスブローIH窒化を施す際の
不働態被膜の挙動について検討する必要があると考えられる．チタンの表面に形成される
不働態被膜は，主としてチタンの酸化物から構成されている．しかしながら，その厚さは数
nmと極めて薄い．そこで本項では，チタン合金に対して大気酸化を施し，表面により厚い
酸化被膜を形成させた試験片を作製した．その試験片に対して，ガスブローと同時に高周波
誘導加熱を行い，その際の被処理面の酸化被膜の挙動について検討・考察を加えることとす
る． 
 被処理材としては，直径15 mm，厚さ4 mmのTi-6Al-4V合金を用いた．一方の端面を鏡面
状に仕上げた後，表面に酸化被膜を形成させるため，大気酸化を施した．大気酸化は，電気
炉を用いて，温度を773 K，加熱時間を5 hとして行った．加熱後は，試験片を室温まで炉冷
した． 
Table 2-7にガスブローと高周波誘導加熱の条件を示す．本項では，窒素ガスに加えて，チ
タン合金と反応しないと考えられるアルゴンガスを用いて処理を施し，被処理面に形成さ
れている酸化被膜の挙動について検討した．処理温度は，それぞれのガスを用いた際に，試
験片の表面の中心が1173 Kに保持されるように，高周波電源の出力を調整することにより
制御した． 
 
Table 2-7 Conditions of the gas blow and induction heating. 
Gas Nitrogen, Argon 
Gas flow rate 130 L/min 
Treatment temperature 1173 K 
Heating time 180 s 
Internal diameter of nozzle 6 mm 
Nozzle distance 100 mm 
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試験片表面に形成された化合物の同定は，XRDにより行った．また，試験片表面の化学結
合の同定は，X線光電子分光装置（X-ray photoelectron spectroscopy：XPS）を用いて行った．
なお，XPSによる測定は，試験片表面を5 sスパッタリングした後に行った．試験片表面の硬
さは，マイクロビッカース硬さ計を用いて測定した．なお，この測定は，負荷荷重を変化さ
せて，被処理面に圧子を押込むことにより行った．また，形成された圧痕の対角線の長さを
測定した結果から，圧痕の深さを算出した． 
Fig. 2-18に大気酸化前後の試験片のマクロ観察結果を示す．同図（b）より，大気酸化後の
試験片は黄色を呈していることがわかる．これは，表面に厚さ100 nm程度の酸化被膜が形成
されたため106)と考えられる．大気酸化を施した試験片に対して，Table 2-7に示したように，
噴射するガスの種類を変化させて処理を施した．Fig. 2-19に処理後の試験片のマクロ観察結
果を示す．同図とFig.2-18（b）より，処理の前後で試験片表面の色彩が異なることがわかる．
また，噴射するガスの種類を変化させると，被処理面の色彩も変化する．これらの結果は，
それぞれの試験片の表面特性が異なる可能性を示すものである． 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 2-18 Macroscopic observations of the specimens before and after oxidation. 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 2-19 Macroscopic observations of the specimens after induction heating and gas blowing.  
(a) Untreated (b) Oxidized 
(a) Nitrogen gas blown (b) Argon gas blown 
5 mm 5 mm
5 mm 5 mm
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各試験片の表面特性を検討するため，XPSとXRDによる分析を行った．Fig. 2-20にXPSの，
Fig. 2-21にXRDの分析結果を示す．Fig. 2-20より，大気酸化後の試験片からは，TiO2の結合
エネルギーのピークが検出されていることがわかる．またFig. 2-20とFig. 2-21より，窒素ガ
スを用いて処理を施した試験片の表面からは，TiNのピークが検出されている．これは，予
め大気酸化を施した場合でも，処理の際に窒素ガス中の窒素原子がチタン合金内部に拡散
し，チタンの窒素化合物を形成したためと考えられる．さらに，Fig. 2-20より，アルゴンガ
スを用いて処理を施した場合は，単体のTiのピークが検出されている．しかしながら，ガス
ブローと高周波誘導加熱を施した試験片からは大気酸化後の試験片から検出されたTiO2の
ピークは認められない．このことは，ガスブローと同時に高周波誘導加熱を施すことにより，
チタン合金の表面に形成された酸化被膜は消失することを示すものである． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 2-20 XPS Ti 2p spectra for the specimens oxidized and induction heated with blowing nitrogen 
and argon gas. 
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Fig. 2-21 XRD patterns obtained from the specimens induction heated with blowing nitrogen and 
argon gas. 
 
 酸化被膜の消失メカニズムを検討するため，試験片表面のビッカース硬さを測定した．
Fig. 2-22に圧痕の深さとビッカース硬さの関係を示す．同図より，アルゴンガスを用いて処
理を施した試験片は，表面から1～2 mmの深さで高硬さ化していることがわかる．これは，
酸化被膜内の酸素原子が基材内部に拡散し，固溶硬化したためと考えられる．すなわち，
2.3.2項と2.3.3項において示した，被処理材内部の高温化や高周波電流の影響により，酸化被
膜内部の酸素原子の拡散が生じたものと考えられる． 
  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 2-22 Relationship between indentation depth and Vickers hardness at the specimen surfaces.  
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本項で示した結果は，ガスブローIH窒化の際に，チタン合金の表面に形成された不働態被
膜は消失することを示すものである．また，それは被処理材内部の高温化や高周波電流の影
響により，不働態被膜内の酸素原子が基材内部に拡散するためである．さらに，窒素雰囲気
下における処理のため，消失した不働態被膜は再生しないものと考えられる．以上のことが，
ガスブローIH窒化によりチタン合金が短時間で改質される一因と考えられる． 
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2.4 結言 
 本章では，一般的なガス窒化や窒素雰囲気中においてIR加熱を施したチタン合金と，ガ
スブローIH窒化を施したチタン合金の表面特性を比較し，チタン合金の窒化方法としての
ガスブローIH窒化の優位性について明らかにした．また，ガスブローIH窒化によりチタン合
金が極短時間で改質されるメカニズムについて検討を加えた． 
 チタン合金に対してガスブローIH窒化を数分施した場合，一般的なガス窒化を数時間施
した場合と同様に，被処理面に窒化層を創成できる．また，チタン合金に対して，窒素雰囲
気中において，IHと同様に急速加熱が可能なIR加熱を数分施した場合は，窒化層の形成は認
められない．以上の結果より，ガスブローIH窒化は極短時間でチタン合金の窒化を実現する
のに有効な手法であることが明らかになった．また，これらの結果は，ガスブローIH窒化は
チタン合金の窒化を促進させる効果を有することを示すものである． 
 そこで次に，ガスブローIH窒化によるチタン合金の短時間改質メカニズムについて検討
を加えた．まず，ガスブローIH窒化を施す際に，被処理材の内部の温度を測定した結果，表
面と比較して高温化していることが明らかになった．これは，被処理面は窒素ガスの噴射に
より冷却されるが，被処理材内部にはその冷却効果が及ばないためである． 
 また，IHの表皮効果により渦電流密度が高い被処理材の側面では，窒化が促進されること
が示された．このことから，ガスブローIH窒化では，高周波電流により生じる電気的な影響
に起因して，窒素拡散が促進されることが明らかになった． 
 さらに，チタン合金の表面に形成されている不働態被膜は，ガスブローIH窒化の際に消失
することが明らかになった．これは，上述した被処理材内部の高温化と高周波電流による電
気的な影響により，不働態被膜内の酸素原子が基材内部に拡散するためである．また，窒素
雰囲気下における処理のため，消失した不働態被膜が再生しないことも示された． 
 以上より，ガスブローIH窒化では，被処理材内部の高温化，高周波電流による電気的影響，
処理中の不働態被膜の消失により，チタンに対する窒素拡散が促進されることが明らかに
なった． 
なお，窒素ガスは噴射せずに，窒素雰囲気下において高周波誘導により加熱するのみでも，
数分でチタン合金の表面に硬化層が創成できることも明らかになった．このことは，窒素ガ
スの噴射はチタン合金の窒化を促進させる直接的な要因でないことを示すものである． 
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第3章 ガスブローIH窒化を施したチタン合金の耐摩耗性と 
疲労特性に及ぼす表面特性の影響 
 
3.1 緒言 
 前章では，ガスブローIH窒化を数分施すことにより，一般的なガス窒化を数時間施す場合
と同様に，チタン合金の表面に窒化層が形成されることを示した．また，ガスブローIH窒化
により短時間でチタン合金の改質が実現されるメカニズムについて検討を加え，被処理材
内部の高温化，高周波電流による電気的影響，処理中の不働態被膜の消失により，短時間で
窒化が実現する可能性を明らかにした． 
このガスブローIH窒化を実用化するためには，ガスブローIH窒化により短時間で窒化さ
れたチタン合金の諸特性を明らかにすることが必要と考えられる．一般的にチタン合金に
対する窒化は，耐摩耗性を改善するために施される．そのため，ガスブローIH窒化を施した
チタン合金の耐摩耗性を検討することは重要である．また，ガスブローIH窒化を施したチタ
ン合金を繰返し荷重が負荷される環境において使用する場合，その疲労強度が重要となる．
チタン合金に対して高温（1173 K）でガスブローIH窒化を施した場合，結晶粒粗大化や脆弱
な窒素化合物層の形成に起因して，疲労強度は低下することが明らかになっている97)．しか
しながら，窒化を施したチタン合金の表面特性や疲労強度は処理温度に影響されること
26,30,107~112)，特に窒化の処理温度を低下させると，被処理材の疲労強度の低下が抑制される
こと30)が報告されているため，チタン合金の疲労強度に及ぼすガスブローIH窒化の処理温
度の影響について検討する必要があると考えられる． 
 そこで本章ではまず，ガスブローIH窒化を施したチタン合金の表面特性に及ぼす処理温
度の影響について検討した．次に，処理温度を変化させて作製した試験片に対して，ボール
オンディスク式の往復摺動摩擦摩耗試験と四点曲げ疲労試験を行うことにより，ガスブロ
ーIH窒化を施したチタン合金の耐摩耗性と疲労強度について調べた．その際，特にこれらの
特性に及ぼす窒素化合物層と窒素拡散層の影響に注目し，それぞれの層の特性と被処理材
の耐摩耗性，疲労強度を関連づけて検討・考察を加えた． 
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3.2 実験方法 
 供試材として，Ti-6Al-4V合金ELI級を用いた．Table 3-1に同材の化学組成を，Table 3-2に
機械的特性を示す．また，Fig. 3-1に同材の微視組織を光学顕微鏡により観察した結果を示
す．同図に示すように，この合金は等軸相と相から構成されている．厚さ11 mmの板材を，
ワイヤ放電加工と精密切断により直径17 mm，厚さ5 mmの円盤型の試験片に加工した．こ
の試験片の一方の端面を，耐水研磨紙（#240~#1200）およびコロイダルシリカ懸濁液を用い
て研磨し，鏡面状に仕上げた．以後，この試験片をP材と呼ぶ． 
 窒化層の形成挙動に及ぼす処理温度の影響を検討するため，P材に対して処理温度を変化
させてガスブローIH窒化を施し，被処理面を分析した．Table 3-3にガスブローIH窒化の条件
を示す．また，Fig. 3-2に処理の際の熱履歴を示す．以後，973，1073，1173 Kでガスブロー
IH窒化を施した試験片をそれぞれN973，N1073，N1173材と呼ぶ． 
 
Table 3-1 Chemical composition of the ELI grade Ti-6Al-4V alloy. 
Al V Fe H N O C Ti 
6.31 4.13 0.12 0.002 0.006 0.11 0.024 Bal. 
 
Table 3-2 Mechanical properties of the ELI grade Ti-6Al-4V alloy. 
Tensile strength 961 MPa 
0.2% proof stress 851 MPa 
Elongation 16.1% 
Reduction of area 30.7% 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 3-1 Optical micrograph of the ELI grade Ti-6Al-4V alloy.  
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Table 3-3 Conditions of the gas blow IH nitriding. 
Gas flow rate 130 L/min 
Treatment temperature 973, 1073, 1173 K 
Heating time 180 s 
Internal diameter of nozzle 6 mm 
Nozzle distance 100 mm 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 3-2 Thermal history of the gas blow IH nitriding. 
 
 試験片の表面に形成された化合物の同定は，XRDを用いて行った．CuK線（波長：0.154 
nm）を用いて，電圧は40 kV，電流は40 mAとした．試験片表面の粗さは，レーザ顕微鏡を
用いて測定した．残留応力の測定には，微小部X線応力測定装置（PSPCシステム）を用いた．
Table 3-4に残留応力の測定条件を示す．この測定はCuK線を用いて行った．残留応力の値
はsin2法により算出した．試験片の表面の硬さおよびヤング率はナノインデンテーション
法により測定した．この測定は，バーコビッチ型の圧子を用いて，負荷荷重100 mN，荷重
保持時間5 sとして行った．試験片の縦断面におけるビッカース硬さの測定は，試験片を縦
に切断，樹脂に埋入し，耐水研磨紙（#240～#1200）およびコロイダルシリカ懸濁液を用い
て鏡面状に仕上げた後，マイクロビッカース硬さ計を用いて行った．この測定は，負荷荷重
0.25 N，荷重保持時間20 sとして行った．試験片の断面の微視組織の観察は，硬さ測定の際
と同様の手順で準備した試験片に対して，クロール液によるエッチングを行った後に，光学
顕微鏡を用いて行った． 
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Table 3-4 Residual stress measurement conditions. 
X-ray tube Cu 
Tube voltage 40 kV 
Tube current 30mA 
Diffraction angle 2θ 142˚ 
Diffraction plane (2 1 3) 
Incident angle 10˚, 20˚, 30˚, 35˚, 40˚ 
Beam diameter 2.0 mm 
Stress constant -258.2 MPa/deg 
 
 
 チタン合金の耐摩耗性に及ぼすガスブローIH窒化の効果を検討するため，ボールオンデ
ィスク式の往復摺動摩擦摩耗試験を行った．Table 3-5に試験条件を示す．この試験は室温・
大気環境において行った．電子天秤を用いて試験前後に試験片の重量を測定することによ
り，試験中の削食量を算出した．形成された摩耗痕はSEMを用いて観察した．また，摩耗痕
の断面プロファイルは3次元構造解析顕微鏡を用いて測定した． 
  
 
Table 3-5 Conditions of reciprocating ball-on-disk wear tests. 
Opposite material Alumina ball (3 mm) 
Load 2.0 N 
Sliding stroke 8 mm 
Sliding speed 10 mm/s 
Number of sliding cycles 14000 
Sliding distance 224 m 
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チタン合金の疲労特性に及ぼすガスブローIH窒化の効果を検討するため，四点曲げ疲労
試験113)を行った．精密切断と耐水研磨紙（#120）を用いた研磨により，各処理を施した円盤
型試験片をFig. 3-3に示す形状に加工し，その試験片を用いて四点曲げ疲労試験を行った．
疲労試験は，試験力制御で，室温・大気環境下において行い，応力比は0.1，試験周波数は10 
Hzとした．破断した試験片の破面は，SEMを用いて観察し，電子線後方散乱回折装置
（Electron backscattered diffraction：EBSD）を用いて分析した．本研究では，疲労強度を，繰
返し数5×106回で試験片が破断しない最大の最大応力と試験片が破断する最小の最大応力の
平均値と定義した． 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 3-3 Specimen configuration of four-point bending fatigue test.  
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3.3 実験結果および考察 
 
3.3.1 表面特性に及ぼす処理温度の影響 
 窒化層の形成挙動に及ぼす処理温度の影響を検討するため，チタン合金に対して処理温
度を変化させてガスブローIH窒化を施し，被処理面を分析した．Fig. 3-4に作製した試験片
の表面をXRDにより分析した結果を示す．同図より，P，N973，N1073材の表面から得られ
た回折プロファイルには，基材成分（-Ti（〇印），-Ti（▽印））の回折ピークのみ存在し
ていることがわかる．しかしながら，N1173材の表面から得られた回折プロファイルには，
基材成分に加えて窒素化合物（TiN（□印））の回折ピークが存在している．これらの結果は，
作製した試験片の中でN1173材の表面にのみ窒素化合物層が形成されていることを示すも
のである．またFig. 3-4より，N1173材から検出された-Tiの回折ピークは他の試験片と比較
して低角側にシフトしていることがわかる．このことは，チタン原子の格子間に窒素原子が
拡散したことを示唆するものである． 
 Fig. 3-5にナノインデンテーション法により測定した試験片の表面の硬さとガスブローIH
窒化の処理温度の関係を示す．なお，同図中の破線はP材の測定結果（3.00 ± 0.14 GPa，n = 
5，mean ± S.D.）を表している．同図より，973 Kで処理を施した試験片の表面の硬さは鏡面
仕上げを施したP材と同程度であることがわかる．また，処理温度の上昇に伴い，被処理材
の表面の硬さは上昇する．これは，処理温度を上昇させると，チタン合金への窒素拡散が促
進されるためと考えられる．Fig. 3-6にマイクロビッカース硬さ計を用いて，試験片の縦断
面においてビッカース硬さを測定した結果を示す．図中の破線はP材の測定結果（344.1 ± 10.7 
HV（n = 20，mean ± S.D.））を表している．同図より，N973材の表面には硬化層は形成され
ていないが，N1073材とN1173材の表面には硬化層が形成されていることがわかる．このこ
とは，N1073材とN1173材の表面には窒素拡散層が形成されていることを示すものである． 
以上の結果から，ガスブローIH窒化の処理温度を上昇させることにより，チタン合金への
窒素拡散が促進され，形成される表面改質層が変化することが明らかになった．具体的には，
本研究で適用した条件の場合，973 Kで処理を施すと十分な窒素拡散が生じず硬化層は形成
されないが，1073 Kで処理を施すと窒素拡散層が形成され，1173 Kで処理を施すと窒素化合
物層と窒素拡散層から成る窒化層が形成される． 
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Fig. 3-4 XRD patterns obtained from the specimens polished (P series) and gas blow IH nitrided at 
different temperatures (N973, N1073 and N1173 series). 
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Fig. 3-5 Relationship between surface hardness of the specimens and treatment temperature of gas 
blow IH nitriding (n = 5, mean ± S.D.). 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 3-6 Cross-sectional distributions of Vickers hardness for the specimens gas blow IH nitrided at 
different temperatures (N973, N1073 and N1173 series). 
 
 Fig. 3-7に試験片の表面の粗さとガスブローIH窒化の処理温度の関係を示す．図中の破線
は，P材の算術平均粗さ（0.076 ± 0.005 mm（n = 5，mean ± S.D.））を表している．同図より，
鏡面仕上げを施した試験片（P材）に対してガスブローIH窒化を施すと，表面粗さが上昇す
ることがわかる．特に，1173 Kで処理を施した場合，表面粗さが大きく上昇する．これは，
表面に窒素化合物層が形成されたため114)と考えられる． 
 Fig. 3-8にP，N1073，N1173材の表面近傍の微視組織を光学顕微鏡により観察した結果を
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示す．同図の上段は低倍率で，下段は高倍率で観察した結果を示している．同図より，N1073
材の微視組織は等軸相と相で構成されており，P材とほとんど同じ様相を呈している．一
方，低倍率での観察結果より，N1173材の結晶粒は他の試験片と比較して粗大化しているこ
とがわかる．また，高倍率での観察結果から，N1173材の内部では針状相が形成されてい
ることが認められる．これは第2章で示したように，処理の際に試験片の表面と内部の間で
温度差が生じ，内部の温度が変態点（1268 K）を超えたためと考えられる．以上より，1173 
KでガスブローIH窒化を施した場合，顕著な結晶粒粗大化と相変態が生じることが明らかに
なった．またFig. 3-8より，N1173材の最表面には厚さ5 mm程度の窒素化合物層が形成されて
いるが，N1073材の表面には窒素化合物層の形成は認められない．この結果は，Fig. 3-4に示
したXRDによる分析結果と矛盾しないものである． 
 Fig. 3-9にP材とN1073材の表面に生起した残留応力を測定した結果を示す．同図より，両
試験片とも，表面に生起した残留応力は±100 MPa以内であることがわかる．このことは，
研磨やガスブローIH窒化の際に，試験片の表面に顕著な残留応力は生起されないことを示
すものである．また，N1173材については，最表面に窒素化合物層が形成されているため残
留応力の測定が困難であったが，これらの試験片と同様に顕著な残留応力は発生していな
いものと考えられる．以上の結果より，残留応力は3.3.3項で示す疲労試験の結果に影響を及
ぼさないものと考えられる． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 3-7 Relationship between surface roughness of the specimens and treatment temperature of gas 
blow IH nitriding (n = 5, mean ± S.D.). 
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Fig. 3-8 Optical micrographs at the longitudinal sections of the specimens polished (P series) and gas 
blow IH nitrided at different temperatures (N1073 and N1173 series). 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 3-9 Residual stresses generated at the surfaces of the polished (P series) and gas blow IH 
nitrided (N1073 series) specimens.  
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3.3.2 耐摩耗性に及ぼすガスブローIH窒化の影響 
 チタン合金の耐摩耗性に及ぼすガスブローIH窒化の効果について検討するため，ボール
オンディスク式の往復摺動摩擦摩耗試験を行った．なお，この試験は鏡面状に仕上げたP材
と，硬化層の形成が認められたN1073，N1173材に対して行った．Fig. 3-10に試験中の試験片
の削食量を算出した結果を示す．同図より，P材の削食量と比較して，N1073材の削食量は
多く，N1173材の削食量は少ないことがわかる．Fig. 3-11に，形成された摩耗痕をSEMによ
り観察し，その断面プロファイルを3次元構造解析顕微鏡により測定した結果を示す．同図
より，P材に形成された摩耗痕と比較して，N1073材に形成された摩耗痕は深く広いこと，
またN1173材に形成された摩耗痕は浅く狭いことがわかる． 
 以上より，N1173材の耐摩耗性はP材と比較して高いことが明らかになった．これは，N1173
材の最表面に形成された窒素化合物層が極めて高い硬さを有するためと考えられる．また，
N1073材の耐摩耗性はP材と比較して低いことが明らかになった．このことは，窒素拡散層
は高硬さを有するものの，チタン合金の耐摩耗性を低下させる可能性を示すものである． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 3-10 Wear losses of the specimens during reciprocating ball-on-disk wear tests. 
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Fig. 3-11 SEM micrographs and cross-sectional profiles of the wear tracks formed on the specimens. 
 
チタン合金の耐摩耗性に及ぼす窒素拡散層の影響についてより詳細に調べるため，新た
に試験片を作製することとした．具体的には，N1173材に対して，コロイダルシリカ懸濁液
を用いた研磨を施すことにより，最表面に形成された窒素化合物層を除去し，その直下の窒
素拡散層のみを残存させた試験片を作製した．研磨による除去厚さは，Fig. 3-8に示した微
視組織の観察結果より，窒素化合物層が完全に除去されると考えられる10~15 mmとした．
以後，この試験片をN1173+P材と呼ぶ．Fig. 3-12にN1173+P材の表面近傍の微視組織を光学
顕微鏡により観察した結果を示す．同図より，N1173材の表面に形成されていた窒素化合物
層（Fig. 3-8）は，N1173+P材の表面には認められないことがわかる．Fig. 3-13にN1173+P材
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の縦断面においてビッカース硬さを測定した結果を示す．同図より，N1173+P材の表面には
硬化層が形成されていることがわかる．以上の結果より，N1173+P材の表面には窒素拡散層
のみが形成されていることが確認された．この試験片に対して摩擦摩耗試験を行うことに
より，チタン合金の耐摩耗性に及ぼす窒素拡散層の影響についてさらに詳しく検討できる
ものと考えられる． 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 3-12 Optical micrograph at the longitudinal section of the specimen gas blow IH nitrided 
followed by polishing (N1173+P series). 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 3-13 Cross-sectional distribution of Vickers hardness for the specimen gas blow IH nitrided 
followed by polishing (N1173+P series). 
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 N1173+P材に対して摩擦摩耗試験を行った結果，N1173+P材の試験中の削食量は1.19 mgで
あり，P材（0.56 mg）と比較して多いことが明らかになった．また，Fig. 3-14にN1173+P材
の表面に形成された摩耗痕を観察し，断面プロファイルを測定した結果を示す．なお同図に
は比較のため，Fig. 3-11に示したP材の結果も示している．同図より，N1173+P材に形成され
た摩耗痕はP材よりも深いことがわかる．以上より，N1173+P材の耐摩耗性はP材よりも低い
ことが明らかになった．以上の結果は，窒素拡散層はチタン合金の耐摩耗性を低下させるこ
とを示すものである．これは，摩擦摩耗試験の際に窒素拡散層から硬質な摩耗粉が生じ，そ
れが砥粒として作用することにより，表面の削食が促進された115)ことが一因と考えられる． 
 本項で得られた結果から，チタン合金の耐摩耗性は窒素化合物層を形成させると向上す
るが，窒素拡散層を形成させると低下することが明らかになった． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 3-14 SEM micrographs and cross-sectional profiles of the wear tracks formed on the specimens.  
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3.3.3 疲労特性に及ぼすガスブローIH窒化の影響 
 ガスブローIH窒化により形成された表面改質層がチタン合金の疲労特性に及ぼす影響を
検討するため，四点曲げ疲労試験を行った．Fig. 3-15にP材，N1073材，N1173材の疲労試験
結果を示す．同図より，N1073材の疲労強度はP材と同程度であることがわかる．硬化層が
形成されたにも関わらず疲労強度の上昇が認められないのは，形成された硬化層の硬さ上
昇が小さく，厚さが薄いためと考えられる．また有限寿命域では，P材と比較してN1073材
は短寿命で破断する傾向が認められる．これは表面粗さの上昇（Fig. 3-7）によるものと考え
ている．また，N1173材には高硬さで厚い硬化層が形成されているにも関わらず，その疲労
強度はP材と比較して低いことがわかる． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 3-15 Results of four-point bending fatigue tests for the specimens polished (P series) and gas 
blow IH nitrided at different temperatures (N1073 and N1173 series). 
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N1173材の疲労強度が低下した要因として，ガスブローIH窒化の際に結晶粒が粗大化
（Fig.3-8）したことが考えられる．Fig. 3-16に破断したN1173材の破面をSEMにより観察し
た一例を示す．同図より，最大応力が負荷された表面の近傍に，比較的大きいファセット
が形成されていることがわかる．形成されたファセットが大きいのは，結晶粒の粗大化に
起因すると考えられる．このファセットをEBSDにより分析した．Fig. 3-17に分析領域の
SEM画像とEBSD分析により得られた逆極点図（Inverse pole figure：IPF）マップを示す．同
図より，形成されたファセットは錐面配向の相であることがわかる．このことは，試験片
の内部において，疲労き裂は粗大化した結晶粒の特定の方位面に沿って高い速度で進展す
ることを示唆するものである． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 3-16 Typical facets observed at the fracture surface of the failed N1173 series (smax = 356 MPa, 
Nf = 1.5×105 cycles). 
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Fig. 3-17 Analyzed results for the facet observed in the fracture surface of N1173 series (smax = 356 
MPa, Nf = 1.5×105 cycles). 
 
 
チタン合金の疲労強度に及ぼす結晶粒粗大化の影響について検討するため，新たに試験
片を作製することとした．具体的には，処理を施すチャンバ内の雰囲気や噴射するガスをア
ルゴンとし，その他の条件はN1173材と同様にして処理を施した試験片を作製した．以後，
この試験片をAr1173材と呼ぶ．Fig. 3-18にAr1173材の表面近傍の微視組織を観察した結果を，
Fig. 3-19に縦断面においてビッカース硬さを測定した結果を示す．これらの結果より，
Ar1173材の表面には硬化層は形成されず，結晶粒はN1173材と同様に粗大化し，相変態が生
じていることがわかる．この試験片の疲労試験を行い，得られた結果をN1173材，P材の結
果と比較することにより，チタン合金の疲労強度に及ぼす結晶粒粗大化の影響について検
討できるものと考えられる． 
 
 
 
(a) SEM micrograph of the analyzed area (b) IPF map obtained by EBSD analysis 
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Fig. 3-18 Optical micrographs at the longitudinal sections of the argon gas blown and induction 
heated specimen (Ar1173 series). 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 3-19 Cross-sectional distribution of Vickers hardness for the argon gas blown and induction 
heated specimen (Ar1173 series). 
 
 Fig. 3-20にAr1173材の疲労試験結果を示す．なお同図には比較のため，P材，N1173材の試
験結果も示している．同図より，Ar1173材の疲労強度はP材と比較して低いことがわかる．
これは結晶粒粗大化に起因すると考えられる．また，微視組織が同様で硬化層が形成されて
いるにも関わらず，N1173材の疲労強度はAr1173材よりも低いこともわかる．このことは，
結晶粒粗大化以外にもN1173材の疲労強度を低下させる要因があることを示すものである． 
 その要因について検討を加えるため，破断したP材，N1073材，N1173材の破面をSEMによ
り観察した．Fig. 3-21にその結果を示す．同図より，観察した全ての試験片で，疲労き裂は
最大応力が負荷された表面から発生し，内部に進展，最終破断に至ることがわかる．また，
P材とN1073材の場合，疲労き裂は表面の1点から発生し，放射状に進展している．しかしな
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がら，N1173材の場合，複数の疲労き裂が発生し，それぞれが表面の窒素化合物層内を進展
後，内部に進展している様子が認められる．以上に示した結果より，N1173材の疲労き裂の
発生，進展挙動は，他の試験片と異なることが明らかになった．この要因について検討を加
えるため，疲労き裂の発生起点である試験片の表面のヤング率をナノインデンテーション
法により測定した．Fig. 3-22にその結果を示す．同図より，N1173材の表面のヤング率は他
の試験片と比較して高いことがわかる．これは，N1173材の表面には窒素化合物層が形成さ
れているためと考えられる．これらの結果より，疲労試験の際に，基材と比較して高いヤン
グ率を有する窒素化合物層に高い応力が負荷116)されたことが，N1173材の疲労強度が低下し
た一因と考えられる． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 3-20 Results of four-point bending fatigue tests for the polished (P series), gas blow IH nitrided 
(N1173 series), and argon gas blown and induction heated (Ar1173 series) specimens. 
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Fig. 3-21 SEM micrographs of fracture surfaces of the polished (P series) and gas blow IH nitrided 
(N1073 and N1173 series) specimens. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 3-22 Elastic modulus measured by nano-indentation tests at the surfaces of polished (P series) 
and gas blow IH nitrided (N1073 and N1173 series) specimens (n = 5, mean ± S.D.). 
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 ナノインデンテーション法によるヤング率の測定結果から，疲労試験の際にN1173材の表
面に負荷された最大応力を，以下の式（3-1）を用いて算出する． 
 
𝜎cal.max =  
𝑀max𝑦𝐸N
(𝐸Ti𝐼Ti + 𝐸N𝐼N)
 
 
scal.maxは試験片表面に負荷される最大の曲げ応力の計算値，Mmaxは試験片表面に負荷される
最大の曲げモーメント，yは中立軸と試験片表面までの距離，ETiは基材部のヤング率，ITiは
基材部の断面2次モーメント，ENは窒素化合物層のヤング率，INは窒素化合物層の断面2次モ
ーメントである．なお，ナノインデンテーション法による測定結果から，ENは215 GPa，ETi
は105 GPaとした． 
上記の計算から，N1173材の最表面にはその他の試験片と比較して，高い応力が負荷され
たことが明らかになった．これにより，窒素化合物層の早期の割れが生じたものと考えられ
る．またこのことが，N1173材の疲労強度が低下した一因と考えられる． 
疲労強度を低下させる要因と考えられる窒素化合物層を除去し，高硬さの窒素拡散層の
みを残存させることにより，チタン合金の疲労強度が向上する可能性が考えられる．そこで，
前項で作製した，研磨により表面の窒素化合物層を除去し，窒素拡散層のみを残存させた
N1173+P材の四点曲げ疲労試験を行った．また，N1173+P材と同様の研磨をAr1173材に対し
て施した試験片（Ar1173+P材）も作製し，四点曲げ疲労試験を行った．窒素拡散層の有無の
みが異なるN1173+P材とAr1173+P材の疲労試験結果を比較することにより，チタン合金の疲
労強度に及ぼす窒素拡散層の影響を検討できるものと考えられる．Fig. 3-23にN1173+P材，
Ar1173+P材の疲労試験結果を示す．同図には比較のため，N1173材の結果も示している．同
図より，N1173+P材の疲労強度はN1173材と比較して高いことがわかる．これは，高いヤン
グ率を有する窒素化合物層を除去したためと考えられる．この点について調べるため，
N1173+P材の表面のヤング率を測定した．Fig. 3-24にP材，N1173材，N1173+P材の表面のヤ
ング率をナノインデンテーション法により測定した結果を示す．同図より，N1173+P材の表
面のヤング率はN1173材より低く，P材と同程度であることがわかる．以上の結果は，高い
ヤング率を有する窒素化合物層の形成はチタン合金の疲労強度を低下させることを示すも
のである．またFig. 3-23より，N1173+P材の疲労強度はAr1173+P材よりも高いことがわかる．
(3-1) 
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このことは，基材と同程度のヤング率で，高硬さかつ厚い窒素拡散層を形成させることによ
り，チタン合金の疲労強度は向上することを示すものである． 
本項で得られた結果より，チタン合金の疲労強度は表面に高硬さかつ厚い窒素拡散層の
みを形成させると向上するが，高いヤング率を有する窒素化合物層を形成させると低下す
ることが明らかになった．また，高温（1173 K）で処理を施す場合に生じる結晶粒の粗大化
は，チタン合金の疲労強度を低下させることが示された． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 3-23 Results of four-point bending fatigue tests for the gas blow IH nitrided (N1173 series), gas 
blow IH nitrided followed by polishing (N1173+P series), and argon gas blown and induction heated 
(Ar1173+P series) specimens. 
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Fig. 3-24 Elastic modulus measured by nano-indentation tests at the surfaces of polished (P series) 
and gas blow IH nitrided (N1173 series), and gas blow IH nitrided followed by polishing (N1173+P 
series) specimens (n = 5, mean ± S.D.).  
  
P series N1173 
series
N1173+P 
series
250
200
150
100
50
0
Y
o
u
n
g
’s
 m
o
d
u
lu
s
, 
G
P
a
 第3章 ガスブローIH窒化を施したチタン合金の耐摩耗性と 
疲労特性に及ぼす表面特性の影響 
 
74 
 
3.4 結言 
 本章ではまず，チタン合金に対して処理温度を変化させてガスブローIH窒化を施し，被処
理面を分析することにより，窒化層の形成挙動に及ぼす処理温度の影響を検討した．次に，
異なる表面改質層を有する試験片に対して，ボールオンディスク式の往復摺動摩擦摩耗試
験と四点曲げ疲労試験を行うことにより，チタン合金の耐摩耗性と疲労特性に及ぼすガス
ブローIH窒化の効果を調べた．その際，窒素化合物層と窒素拡散層がチタン合金の耐摩耗
性，疲労特性に及ぼす影響について，それぞれの層の特性と関連づけて検討・考察を加えた． 
 ガスブローIH窒化の処理温度を変化させることにより，形成される表面改質層は変化す
ることが明らかになった．具体的には，本研究で適用した条件の場合，973 Kで処理を施す
と十分な窒素拡散が生じず硬化層は形成されないが，1073 Kで処理を施すと窒素拡散層の
みが形成される．また，1173 Kで処理を施すと窒素化合物層と窒素拡散層から成る窒化層が
形成できる． 
 摩擦摩耗試験の結果，ガスブローIH窒化により窒素化合物層を形成させると，チタン合金
の耐摩耗性を向上できることが示された．これは，窒素化合物層が極めて高い硬さを有する
ためである．一方，ガスブローIH窒化により形成された窒素拡散層は，チタン合金の耐摩耗
性を低下させることが明らかになった． 
 四点曲げ疲労試験の結果から，高温（1173 K）でガスブローIH窒化を施すと，結晶粒の粗
大化が生じ，被処理材の疲労強度が低下することが示された．また，ガスブローIH窒化によ
り形成される窒素化合物層も被処理材の疲労強度を低下させる．これは，窒素化合物層のヤ
ング率が基材と比較して高く，疲労試験の際に窒素化合物層に高い応力が負荷されるため
である．一方，高硬さかつ厚い窒素拡散層を創成することにより，チタン合金の疲労強度を
上昇させることができる．これは，窒素拡散層のヤング率は基材と同程度であることに起因
する． 
 本章で得られた結果から，ガスブローIH窒化によりチタン合金の耐摩耗性と疲労強度を
ともに向上させるためには，結晶粒の粗大化が生じない温度で処理を施すこと，また窒素化
合物層と窒素拡散層の形成比率を検討することが必要と考えられる． 
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第4章 高周波誘導加熱微粒子ピーニングシステムが有する 
元素拡散促進効果を利用したガスブローIH窒化の低温化 
 
4.1 緒言 
 前章では，ガスブローIH窒化によりチタン合金の耐摩耗性を向上させるためには，被処理
面に高硬さの窒素化合物層を形成させる必要があることを述べた．一方，窒素化合物層を形
成させるために高温（1173 K）で処理を施すと，被処理材の疲労強度は低下すること，また
それは高温での処理のために生じる結晶粒粗大化が一因であることを明らかにした．これ
らのことから，ガスブローIH窒化により，チタン合金の疲労強度の低下を抑制しつつ，耐摩
耗性を向上させるためには，結晶粒粗大化が生じない温度で窒化層を形成させる必要があ
ると考えられる．しかしながら，前章で述べたように，単に処理温度を低下させるだけでは
被処理面に窒化層は形成されない．低温での窒化を実現するためには，ガスブローIH窒化の
際に，チタン合金への窒素拡散をより促進させる方法を検討する必要があると考えられる． 
 ガスブローIH窒化において，被処理材に対する窒素拡散を促進させる方法の1つとして，
第2章で示した高周波誘導加熱微粒子ピーニングシステムが有する元素拡散促進効果，すな
わち試験片内部の高温化や高周波電流により生じる電気的影響を利用することが挙げられ
る．太田ら96)は，噴射する窒素ガスの流量を増加させてガスブローIH窒化を施すことにより，
純チタンの窒化が促進されることを述べている．太田らの研究では，窒素ガス流量を増加さ
せることによりチタンの窒化が促進されるメカニズムの詳細は明らかにされていないが，
被処理材内部の高温化や高周波電流の影響が関連しているものと考えられる．このことか
ら，被処理材に対してより多い流量，また高い流速で窒素ガスを噴射し，高周波誘導加熱微
粒子ピーニングシステムが有する元素拡散促進効果を積極的に利用することで，チタン合
金の窒化を促進できる可能性が考えられる． 
そこで本章では，チタン合金に対して，窒素ガスを噴射するノズルを工夫することにより，
窒素ガスの流速を変化させてガスブローIH窒化を施し，被処理面を分析し，得られた結果に
ついて，被処理材内部の高温化や高周波電流の影響と関連づけて検討した．また，噴射され
る窒素ガスの流速を上昇させることによるガスブローIH窒化の低温化の可能性について検
討・考察を加えた． 
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4.2 実験方法 
 供試材として，Ti-6Al-4V合金を用いた．同材を直径15 mm，厚さ4 mmに機械加工した後，
一方の端面を耐水研磨紙（#240～#1200）およびコロイダルシリカ懸濁液を用いて鏡面状に
仕上げた．そのように準備した試験片の表面に対して，ガスブローIH窒化を施した．Table 
4-1にガスブローIH窒化の条件を示す．また，Fig. 4-1に処理の際の熱履歴を示す．本研究で
は，被処理面に噴射される窒素ガスの流速を変化させるため，内径が6 mmと4 mmの2種類
のノズルを準備した．Fig. 4-2に準備したノズルの断面図を示す．同図（a）に示した内径6 
mmのものは市販のFPP用のノズルである．その内部にステンレス鋼製円管を取り付けるこ
とにより，同図（b）に示した内径4 mmのノズルを作製した．ノズル先端の窒素ガスの流速
は，内径6 mmの場合は非圧縮流れとみなして117)，約77 m/sと計算される．一方，内径4 mm
のノズルの場合は，気体の圧縮性を考慮する必要があり，理論的には314 m/sと計算される
32)が，正確に求めるためには，気体の粘性などを考慮した数値解析が必要と考えている．し
かしながら，内径4 mmのノズルを用いる場合の方が内径6 mmのものを用いる場合よりも，
被処理面に噴射される窒素ガスの流速は高いと考えられる．なおTable 4-1に示すように，ノ
ズル内径が6 mmのときは窒素ガス流量を130 L/min，ノズル内径が4 mmのときは120 L/min
として処理を施しているが，これらの値はそれぞれの場合に噴射可能な最大のガス流量で
ある．以後，処理温度を1123 Kとし，ノズル内径を6 mmとして処理を施した試験片をL1123
材，ノズル内径を4 mmとして処理を施した試験片をH1123材と呼ぶ．また比較のため，窒素
ガスの噴射は行わず（窒素ガス流速：0 m/s），窒素雰囲気下で，処理温度を1123 Kとして180 
s高周波誘導加熱を行った試験片（IH1123材）と鏡面仕上げのみ施した試験片（未処理材）
も準備した． 
 
Table 4-1 Conditions of the gas blow IH nitriding. 
Treatment temperature 1123 K 
Heating time 180 s 
Gas flow rate 120 L/min 130 L/min 
Internal diameter of nozzle 4 mm 6 mm 
Nozzle distance 100 mm 
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Fig. 4-1 Thermal history of the gas blow IH nitriding. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 4-2 Cross-sectional views of the prepared gas blow nozzles. 
 
試験片の表面に形成された化合物の同定は，XRDを用いて行った．CuK線（波長：0.154 
nm）を用いて，電圧は40 kV，電流は40 mAとした．試験片の表面の硬さは，ナノインデン
テーション法により測定した．なお，この測定は，バーコビッチ型の圧子を用いて，負荷荷
重100 mN，荷重保持時間5 sとして行った．試験片の縦断面におけるビッカース硬さの測定
は，マイクロビッカース硬さ計を用いて行った．この測定は，試験片を縦に切断，樹脂に埋
入し，耐水研磨紙（#240～#1200）とコロイダルシリカ懸濁液を用いて鏡面状に研磨した後
に行った．負荷荷重は0.25 N，荷重保持時間は20 sとした．試験片の断面の微視組織の観察
6
0
f 20
f 30
f 20
5
0
f 4
f 6
4
0
(a) Internal diameter of 6 mm (b) Internal diameter of 4 mm 
1123
10
T
e
m
p
e
ra
tu
re
, 
K
Time, s
0 190
Gas blowing
 第4章 高周波誘導加熱微粒子ピーニングシステムが有する元素拡散促進効果を 
利用したガスブローIH窒化の低温化 
 
78 
 
は，SEMを用いて行った．この観察は，ビッカース硬さ測定の際と同様の手順で準備した試
料に対して，クロール液によるエッチングを施した後に行った． 
 作製した試験片の耐摩耗性について検討するため，室温・大気中においてボールオンディ
スク式の往復摺動摩擦摩耗試験を行った．その際の試験条件は前章と同様とした．電子天秤
により，試験の前後に試験片の質量を測定し，試験中の削食量を算出した．形成された摩耗
痕はSEMにより観察した．また，摩耗痕の断面プロファイルは，3次元構造解析顕微鏡によ
り測定した． 
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4.3 実験結果および考察 
 
4.3.1 表面特性に及ぼす窒素ガス流速の影響 
 本項では，ガスブローIH窒化を施したチタン合金の表面特性に及ぼす窒素ガス流速の影
響について検討し，その効果発現メカニズムについて考察を加えることとする．Fig. 4-3に
作製した試験片の表面をXRDにより分析した結果を示す．同図より，窒素ガスの噴射は行わ
ず，窒素雰囲気中で高周波誘導加熱のみ行ったIH1123材からは，窒素化合物に由来する回折
ピークは検出されず，その回折プロファイルは未処理材のものとおおむね同様であること
がわかる．これに対して，窒素雰囲気中で1123 Kに加熱して窒素ガスを噴射した試験片
（L1123材，H1123材）からは，噴射される窒素ガス流速によらず窒素化合物（TiN，□印）
の回折ピークが検出されている．特に，高い窒素ガス流速で処理を施したH1123材から検出
されたTiNの回折ピークの強度は高い．また，H1123材の-Tiの回折ピーク（〇印）は，他の
試験片のものと比較して低角側にシフトしている．これは，窒素原子がチタン原子の格子間
に拡散したためと考えられる． 
この点についてさらに検討を加えるため，試験片の縦断面においてビッカース硬さを測
定した．Fig. 4-4にその結果を示す．なお，同図中の破線は未処理材の測定値（345.9 ± 8.8 HV，
n = 20，mean ± S.D.）を示している．同図より，窒素ガスを噴射せずに窒素雰囲気で加熱し
たIH1123材の表面は高硬さ化されていないことがわかる．一方，窒素ガスを噴射しながら加
熱したL1123材とH1123材の表面には硬化層，すなわち窒素拡散層が形成されていることが
わかる．また，高い窒素ガス流速で処理を施したH1123材に形成された硬化層はより厚く高
硬さである． 
以上の結果は，窒素ガスを噴射せずに窒素雰囲気中で短時間加熱するだけでは，チタン合
金の表面は窒化されないことを示すものである．この結果は，2.3.1項の結果とも一致する．
また，噴射する窒素ガスの流速を上昇させることにより窒化反応が促進される可能性が示
された． 
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Fig. 4-3 XRD patterns obtained from the specimens untreated, induction heated in nitrogen (IH1123 
series), and gas blow IH nitrided with low (L1123 series) and high (H1123 series) nitrogen gas 
velocity. 
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Fig. 4-4 Cross-sectional distributions of Vickers hardness for the specimens induction heated in 
nitrogen (IH1123 series), and gas blow IH nitrided with low (L1123 series) and high (H1123 series) 
nitrogen gas velocity. 
 
ガスブローIH窒化を施したチタン合金の窒化層形成挙動に及ぼす窒素ガス流速の影響に
ついてより詳細に検討を加えるため，硬化層が形成されているL1123材とH1123材の表面の
硬さをナノインデンテーション法により測定した．Fig. 4-5にその結果を示す．なお，同図中
の破線は未処理材の測定値（2.74 ± 0.06 GPa，n = 5，mean ± S.D.）を表している．同図より，
高い窒素ガス流速で処理を施したH1123材の表面は，L1123材と比較して高硬さとなってい
ることがわかる．これは，形成された窒素化合物層の厚さの差に起因するものと考えられる．
この点について調べるため，試験片の表面近傍の微視組織をSEMにより観察した．Fig. 4-6
にその結果を示す．同図より，ガスブローIH窒化を施した試験片の最表面には窒素化合物層
が形成されており，その厚さはL1123材（約2 m）よりH1123材（約5 m）の方が厚いこと
がわかる．Fig. 4-7に示した荷重変位曲線より，L1123材に対してナノインデンテーション試
験を行った際の押込み深さは約0.9 mであることから，窒素化合物層の厚さが約2 mであ
るL1123材の表面の硬さ測定値は，窒素化合物層直下の窒素拡散層の影響を顕著に受けてい
るものと考えられる． 
以上の結果は，窒素ガス流速を上昇させてガスブローIH窒化を施すことにより，チタン合
金の窒化が促進されることを示すものである． 
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Fig. 4-5 Surface hardness of the gas blow IH nitrided specimens measured by nano-indentation tests 
(n = 5, mean ± S.D.). 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 4-6 SEM micrographs at the longitudinal sections of the gas blow IH nitrided specimens. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 4-7 Load-displacement curve obtained from a surface of a specimen gas blow IH nitrided with 
low nitrogen gas velocity (L1123 series) by a nano-indentation test. 
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 ガスブローIH窒化で，噴射する窒素ガスの流速を上昇させることによりチタン合金の窒
化が促進される要因として，第2章で検討を加えた被処理材内部の高温化と高周波電流の影
響による窒素拡散の促進が考えられる． 
 窒素ガス流速を上昇させると，温度を測定している試験片の最表面は過度に冷却される
が，内部はその影響を受けない．この表面と内部の温度差は，噴射される窒素ガスの流速が
高いほど顕著になるものと考えられる．この点について検討するため，Fig. 4-6に示した表
面近傍の微視組織のSEM観察結果に注目すると，H1123材とL1123材の内部の微視組織は異
なることがわかる．具体的には，L1123材の内部には等軸相と+相が形成されているが，
H1123材の内部には針状相が形成されている．このことは，処理の際にL1123材の内部の温
度は変態点（1268 K）を超えないが，H1123材の内部の温度は変態点以上となることを示す
ものである．すなわち，高い窒素ガス流速で処理を施すと，被処理材の内部は高温化する．
このことが，窒素ガス流速を上昇させることによりチタン合金の窒化が促進される一因と
考えられる． 
窒素ガス流速が高い場合に窒化が促進した要因の2つ目として，被処理材内に生じる渦電
流密度の上昇による窒素拡散の促進が考えられる．Fig. 4-8に各試験片の処理の際に高周波
電源から出力された電流の値を示す．同図より，出力された電流値と処理の際の窒素ガス流
速および被処理面の窒化度合には関連があることがわかる．すなわち，窒素ガスが噴射され
ず，被処理面が窒化されていないIH1123材の処理の際の電流値が最も低く，最も高い窒素ガ
ス流速で処理を施し，被処理面が最も高硬さ化したH1123材の処理の際の電流値が最も高い．
これは，噴射される窒素ガスの流速が高い場合，その冷却効果が大きくなり，被処理面を処
理温度まで上昇させるのに必要な出力電流値が増加するためと考えられる．以上の結果か
ら，窒素ガス流速が高くなると，被処理材内部に生じる渦電流の密度が増加し，その電気的
効果によりチタン合金への窒素拡散が促進されるものと考えられる． 
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Fig. 4-8 Current values applied during the treatments of the specimens induction heated in nitrogen 
(IH1123 series), and gas blow IH nitrided with low (L1123 series) and high (H1123 series) nitrogen 
gas velocity. 
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4.3.2 高周波電流が有する元素拡散促進効果を利用したガスブローIH窒化の低温化 
 前項において，ガスブローIH窒化で，被処理面に噴射される窒素ガスの流速を上昇させ，
高周波誘導加熱微粒子ピーニングシステムが有する元素拡散促進効果をより顕著なものに
することで，チタン合金の窒化が促進されることが明らかになった．このことを利用すれば，
ガスブローIH窒化の低温化が実現する可能性があると考えられる．そこで本項では，窒素ガ
ス流速を上昇させ，高周波電流が有する窒素拡散促進効果を利用することによる，ガスブロ
ーIH窒化の低温化の可能性について検討を加える．具体的には，Fig. 4-2に示した2種類のノ
ズルを用いて，より低温の973 KでガスブローIH窒化を施した試験片を準備し，前項と同様
の検討を加えた．以後，処理温度を973 Kとし，内径6 mmのノズルを用いて処理を施した試
験片をL973材，内径4 mmのノズルを用いて処理を施した試験片をH973材と呼ぶ． 
 Fig. 4-9に各試験片の表面をXRDにより分析した結果を示す．同図より，L973材の表面か
ら得られた回折プロファイルには窒素化合物の回折ピークは認められず，基材由来の回折
ピーク（-Ti，-Ti）のみ検出されていることがわかる．これに対して，高い窒素ガス流速
で処理を施したH973材からは，微弱ではあるが窒素化合物であるTiNの回折ピークが検出さ
れているとともに，チタン原子の格子間への窒素原子の拡散を示す，-Tiと-Tiの回折ピー
クの低角側へのシフトも認められる．Fig. 4-10に試験片の縦断面においてビッカース硬さを
測定した結果を示す．同図より，L973材では硬化層の形成は認められないのに対して，H973
材には硬化層が形成されていることがわかる．Fig. 4-11に試験片表面の硬さをナノインデン
テーション法により測定した結果を示す．同図より，L973材の表面の硬さは未処理材とおお
むね同程度であることがわかる．一方，H973材の表面の硬さはそれらの試験片よりも高い． 
 これらの結果は，噴射する窒素ガスの流速を上昇させ，本処理システムが有する元素拡散
促進効果をより顕著なものにすることで，チタン合金のガスブローIH窒化の低温化が実現
することを示すものである． 
 ガスブローIH窒化を施したチタン合金の微視組織に及ぼす処理温度の影響を検討するた
め，窒化層が形成されたH973材の表面近傍の微視組織をSEMにより観察した．Fig. 4-12にそ
の結果を示す．同図より，H973材の内部には等軸相や+相が存在しており，針状相の
形成は認められない．このことは，973 Kで処理を施す場合には，被処理材内部の温度はそ
れより上昇するものの，変態点は超えないことを示すものである．以上より，噴射する窒素
ガスの流速を上昇させて，高周波電流が有する窒素拡散促進効果をより顕著なものにして
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ガスブローIH窒化を施すことで，チタン合金の相変態や顕著な結晶粒粗大化を抑制しつつ，
被処理面に窒化層が形成されることが明らかになった． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 4-9 XRD patterns obtained from the specimens untreated and gas blow IH nitrided with low 
(L973 series) and high (H973 series) nitrogen gas velocity. 
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Fig. 4-10 Cross-sectional distributions of Vickers hardness for the specimens gas blow IH nitrided 
with low (L973 series) and high (H973 series) nitrogen gas velocity. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 4-11 Surface hardness of the gas blow IH nitrided specimens measured by nano-indentation 
tests (n = 5, mean ± S.D.). 
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Fig. 4-12 SEM micrograph at the longitudinal section of the gas blow IH nitrided specimen with 
high nitrogen gas velocity (H973 series). 
 
 チタン合金の耐摩耗性に及ぼす低温でのガスブローIH窒化の効果について検討するため，
摩擦摩耗試験を行った．Fig. 4-13に試験中の試験片の削食量を算出した結果を示す．同図よ
り，窒化層が形成したH973材の削食量は，未処理材やL973材と比較して少ないことがわか
る．Fig. 4-14に形成された摩耗痕をSEMにより観察し，その断面プロファイルを3次元構造
解析顕微鏡により測定した結果を示す．同図より，H973材に形成された摩耗痕は，未処理
材やL973材に形成されたものと比較して浅く，狭いことがわかる．これらの結果は，処理温
度が低い場合でも，噴射する窒素ガスの流速を上昇させ，高周波電流が有する窒素拡散促進
効果を利用してガスブローIH窒化を施すことにより，チタン合金の耐摩耗性が向上するこ
とを示すものである． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 4-13 Wear losses of the specimens during reciprocating ball-on-disk wear tests. 
Untreated L973 
series
H973 
series
W
e
a
r 
lo
s
s
, 
m
g
0.8
0.6
0.4
0.2
0
5 m
 第4章 高周波誘導加熱微粒子ピーニングシステムが有する元素拡散促進効果を 
利用したガスブローIH窒化の低温化 
 
89 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 4-14 SEM micrographs and cross-sectional profiles of the wear tracks formed on the specimens. 
 
 次に，試験片に噴射される窒素ガスの流速をさらに上昇させることで，より低温でのガス
ブローIH窒化の実現を試みた．Kikuchiら32,118)は，ノズルの内部およびノズルから噴射され
た気体の流速を数値解析により求めた結果，ノズル内部で加速された気体はノズル先端か
ら約20 mmの間はその速度を維持し，その後減速することを報告している．このことから，
本章で設定したノズル距離100 mmの場合は，被処理面に噴射される窒素ガスの流速はノズ
ル内部と比較して低下していると考えられる．すなわち，ノズル距離を短くすると，被処理
面により高速で窒素ガスを噴射できるものと考えられる．そこで，新たにノズルを作製し，
被処理面により高い流速で窒素ガスを噴射し，高周波電流が有する窒素拡散促進効果をさ
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らに顕著なものにすることによるガスブローIH窒化のさらなる低温化を試みた．Fig. 4-15に
新たに作製したノズルの断面図を示す．このノズルもFig. 4-2（b）に示したノズルと同様に，
市販のFPP用のノズルの内部にステンレス鋼製円管を取り付けることにより作製した．この
ノズルを用いて処理を施すとノズル距離は20 mmとなり，ノズル内部で加速された窒素ガス
が減速されずに被処理面に噴射されるものと考えられる．Table 4-2にガスブローIH窒化の条
件を示す．処理温度は，より低い823 Kとした．また，Fig.4-2（b）とFig. 4-15に示したノズ
ルを用いることにより，ノズル内径は4 mmとし，ノズル距離を20 mm，100 mmと変化させ
て処理を施した．以後，ノズル距離を20 mmとして処理を施した試験片をH823材，100 mm
として処理を施した試験片をL823材と呼ぶ． 
 
 
 
 
 
 
 
Table 4-2 Conditions of the gas blow IH nitriding. 
Treatment temperature 823 K 
Heating time 180 s 
Gas flow rate 120 L/min 
Internal diameter of nozzle 4 mm 
Nozzle distance 20, 100 mm 
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Fig.4-15 Cross-sectional view of the prepared gas blow nozzle. 
 
 Fig. 4-16に各試験片の表面をXRDにより分析した結果を示す．同図より，低い窒素ガス流
速で処理を施したL823材の表面から得られた回折プロファイルには，窒素化合物に由来す
る回折ピークは検出されていないが，高い窒素ガス流速で処理を施したH823材の表面から
は微弱ではあるが窒素化合物（TiN）の回折ピークが検出されていることがわかる．Fig. 4-
17に試験片の縦断面においてビッカース硬さを測定した結果を示す．同図より，L823材の表
面には硬化層が形成されていないが，H823材の表面には硬化層が形成されていることがわ
かる．Fig. 4-18に各試験片の表面の硬さをナノインデンテーション法により測定した結果を
示す．同図より，L823材の表面の硬さは未処理材と同程度であるのに対して，H823材の表
面の硬さは上昇していることがわかる．なおFig.4-19に示すように，823 Kで処理を施す場合
も相変態は生じないことは確認している． 
これらの結果は，ガスブローIH窒化でノズル距離を短くして，高周波電流が有する窒素拡
散促進効果をさらに顕著なものにすることで，より低温での窒化が実現することを示すも
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のである． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 4-16 XRD patterns obtained from the specimens gas blow IH nitrided with low (L823 series) 
and high (H823 series) nitrogen gas blow velocity. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 4-17 Cross-sectional distributions of Vickers hardness for the specimens gas blow IH nitrided 
with low (L823 series) and high (H823 series) nitrogen gas velocity. 
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Fig. 4-18 Surface hardness of the gas blow IH nitrided specimens measured by nano-indentation 
tests (n = 5, mean ± S.D.). 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 4-19 SEM micrograph at the longitudinal section of the gas blow IH nitrided specimen with 
high nitrogen gas velocity (H823 series). 
 
 新たに作製した試験片の耐摩耗性を検討するため，往復摺動摩擦摩耗試験を行った．Fig. 
4-20に試験中の試験片の削食量を算出した結果を示す．同図より，L823材の削食量は未処理
材と同程度であるが，H823材の削食量は他の試験片と比較して少ないことがわかる．Fig. 4-
21にL823材とH823材の表面に形成された摩耗痕をSEMにより観察し，断面プロファイルを
3次元構造解析顕微鏡により測定した結果を示す．同図より，H823材の表面に形成された摩
耗痕は，L823材に形成されたものと比較して浅く，狭いことがわかる．これらの結果は，ガ
スブローIH窒化でノズル距離を短くして，高周波電流が有する窒素拡散促進効果をさらに
顕著なものにすることで，より低温でチタン合金の耐摩耗性が向上されることを示すもの
である． 
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Fig. 4-20 Wear losses of the specimens during reciprocating ball-on-disk wear tests. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 4-21 SEM micrographs and cross-sectional profiles of the wear tracks formed on the specimens. 
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4.4 結言 
 本章では，高周波誘導加熱微粒子ピーニングシステムが有する元素拡散促進効果，すな
わち試験片内部の高温化や高周波電流による電気的影響を利用することで，ガスブローIH
窒化の低温化が実現可能かという点について検討した．この点について明らかにするため，
窒素ガスを噴射するノズルを工夫し，被処理面に噴射される窒素ガスの流速を変化させて
処理を施し，被処理面を分析した． 
 ガスブローIH窒化で，被処理面に噴射される窒素ガスの流速を上昇させると，チタン合金
の窒化が促進される．その要因の1つは，被処理材内部の高温化である．窒素ガスの流速が
高い場合，ガス噴射による被処理面の冷却効果が高くなり，被処理面を設定した処理温度に
保持するために必要な高周波誘導加熱の出力電流の値が大きくなる．そのため，ガス噴射の
冷却効果が及ばない被処理材の内部はより高温化し，窒素拡散が促進される．また，出力さ
れる電流値の増加に起因して，電気的効果により窒素原子の拡散が促進されることも，窒化
が促進される一因である． 
 被処理面に噴射される窒素ガスの流速を上昇させることにより，ガスブローIH窒化の低
温化が実現する．具体的には，窒素ガスを噴射するノズルの内径を小さくし，ノズル先端と
被処理面の距離を短くすると，相変態や顕著な結晶粒粗大化が生じない低温でも高硬さの
窒化層が創成され，チタン合金の耐摩耗性が向上する．これは，高周波電流が有する元素拡
散促進効果がより顕著なものになるためである． 
 以上の結果は，被処理材に噴射される窒素ガスの流速を上昇させ，高周波誘導加熱微粒子
ピーニングシステムが有する元素拡散促進効果をより顕著なものにすることは，ガスブロ
ーIH窒化を低温化させるための1つの有効な方法であることを示すものである． 
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第5章 FPPによる微視組織変化を利用したガスブローIH窒化の 
低温化 
 
5.1 緒言 
 前章では，被処理材の表面に噴射される窒素ガスの流速を上昇させ，試験片内部の高温化
および高周波電流による電気的影響を利用し，チタン合金に対する窒素拡散をさらに促進
させることで，ガスブローIH窒化の低温化が実現できることを述べた．ガスブローIH窒化の
低温化の手法として，前章では処理システムが有する元素拡散促進効果を利用することに
着目したが，被処理材に着目し，被処理面をより元素拡散しやすい状態に変化させる方法も
考えられる．この点に関連して，第1章でも示したように，ピーニングを施した後に窒化な
どの元素拡散処理を施すと，被処理面への元素拡散が促進されることが明らかになってい
る58~65)．また，著者らの研究グループでは，元素拡散処理の前処理としてFPPを導入するこ
とに注目し，その効果の検討を行っている．例えば，ガス窒化の前処理としてFPPを施すこ
とで，AISI 4135鋼の表面により高硬さで厚い窒素化合物層が形成され，被処理材の耐摩耗
性が向上することを明らかにしている119)．同様に，純鉄の場合も，プラズマ窒化の前にFPP
を施すことで，より厚い窒化層が形成されることを報告している120)．オーステナイト系ス
テンレス鋼SUS 316Lの場合，ガス窒化の前にFPPを施すことでより高硬さの窒化層が形成さ
れること，特に低温で窒化を施すと被処理面にS相が形成され，被処理材は良好な耐食性を
示すことを明らかにしている121)．さらに，AISI 4135鋼に対して，前処理としてFPPを施した
後にガス窒化を施すと，より密な窒素化合物層が形成され，窒化のみを施した試験片と比較
して疲労強度が向上することを報告している122)．オーステナイト系ステンレス鋼AISI 316鋼
の場合も，前処理としてFPPを施した後にガス窒化を施すと，より高硬さの窒化層が形成さ
れるため，疲労強度が向上することを明らかにしている123)．また，FPPが施された純鉄124)や
チタン合金125)の表面は，高い酸素拡散能力を有することも報告している．これらの結果は，
前処理としてFPPを施すことにより，ガスブローIH窒化の際の窒素拡散が促進され，処理温
度の低下が実現する可能性を示すものである． 
 以上より本章では，まずチタン合金に対して処理時間を変化させてFPPを施し，被処理面
を分析することにより，表面近傍の微視組織に及ぼすFPP処理時間の影響について検討した．
6
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次に，チタン合金に対してFPPを施した後にガスブローIH窒化を施し，被処理面を分析する
ことにより，窒化層形成挙動に及ぼす前処理としてのFPPの影響について検討した．さらに，
被処理材に対して摩擦摩耗試験を行うことにより耐摩耗性を評価し，前処理としてのFPPを
施すことによりガスブローIH窒化の低温化が可能かという点について検討・考察を加えた． 
  
7
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5.2 実験方法 
 供試材としては，Ti-6Al-4V合金を用いた．同材を直径15 mm，厚さ4 mmに機械加工した
後，処理を施す面を耐水研磨紙（#240～#1200）を用いて研磨した． 
 本章ではまず，ガスブローIH窒化の前処理としてのFPP処理時間を決定するため，Table 5-
1に示すように，粒子投射時間を10，30，60 sと変化させて，室温，窒素雰囲気中でFPPを施
した．被処理面を分析することにより，表面近傍の微視組織に及ぼす粒子投射時間の影響を
検討した．Fig. 5-1にSEMにより観察した投射粒子の画像を示す． 
 
Table 5-1 FPP conditions. 
Shot particle High-speed steel 
Diameter of shot particle 125~150 m 
Hardness of shot particle 855 HV 
Peening time 10, 30, 60 s 
Particle supply rate 2 g/s 
Peening pressure 0.5 MPa 
Gas flow rate 130 L/min 
Internal diameter of nozzle 6 mm 
Nozzle distance 100 mm 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 5-1 SEM micrograph of the shot particles used for peening.  
100 m
8
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次に，窒化層の形成挙動に及ぼす前処理としてのFPPの影響を検討するため，Table 5-2に
示す条件でガスブローIH窒化を施し，被処理面を分析した．比較のため，アルゴン雰囲気下
において，アルゴンガスを噴射しながら高周波誘導により加熱した試験片も作製した．また，
処理温度は比較的低温の923 Kとした．Fig. 5-2に処理の際の熱履歴を示す．また，Fig. 5-3に
試験片作製工程のフローチャートを示す．同図に示す通り，本章では，異なる表面特性を有
する5種類の試験片を作製した． 
 
 
Table 5-2 Conditions of gas blow and induction heating. 
Gas Nitrogen, Argon 
Gas flow rate 130 L/min 
Treatment temperature 923 K 
Heating time 180 s 
Internal diameter of nozzle 6 mm 
Nozzle distance 100 mm 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 5-2 Thermal history of the FPP and induction heating. 
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Fig. 5-3 A flowchart illustrating the specimen preparation procedures. 
 
 試験片表面の結晶構造の同定は，XRDにより行った．CuK線（波長：0.154 nm）を用い
て，電圧は40 kV，電流は40 mAとした．得られた回折プロファイルから，-Ti(101
-
0)の回折
ピークの半価幅（Full width at half maximum：FWHM）を測定することにより，試験片の表
面近傍の結晶子サイズを算出した．その際，算出にはScherrerの式126)を用いた． 
 
𝐷 =  
0.9
(𝐵 − 𝐵0) cos 𝜃
 
 
Dは結晶子サイズ，はX線の波長（0.154 nm），BはFPPを施した試験片の半価幅，B0は研磨
のみを施したP材の半価幅，θは回折角を示す． 
 試験片表面の粗さはレーザ顕微鏡を用いて測定した．試験片の表面の性状と断面の微視
組織は光学顕微鏡（Optical microscope：OM）とSEMを用いて観察した．断面の観察は，試
験片を縦に切断，樹脂に埋入し，耐水研磨紙（#240～#1200）とコロイダルシリカ懸濁液を
用いて鏡面状に仕上げ，クロール液を用いてエッチングした後に行った．試験片の縦断面に
おける硬さは，マイクロビッカース硬さ計を用いて測定した．その際，負荷荷重は0.25 N，
荷重保持時間は20 sとした． 
残留応力の測定は，微小部X線応力測定装置（PSPCシステム）を用いて行った．測定条件
は第3章と同様とした．また，試験片の深さ方向の残留応力分布は，試験片の表面を逐次電
解研磨し，その都度残留応力を測定することにより評価した．なお，電解研磨の際の電解液
としては，30 mlのエチレングリコールと2 mlのNaCl水溶液を混合したものを用いた．残留
(5-1) 
Polishing
FPP
IH in nitrogen (Gas 
blow IH nitriding)
IH in 
argon
P series F+N923 
series
F+Ar923 
series
F series N923 
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応力の値はsin2法により算出した． 
 提案した表面処理工程がチタン合金の耐摩耗性に及ぼす影響を評価するため，ボールオ
ンディスク式往復摺動摩擦摩耗試験を行った．試験条件は前章までと同様とした．試験の前
後に，電子天秤を用いて，試験片と相手材として用いたアルミナボールの重量を測定し，試
験中のそれぞれの削食量を算出した．形成した摩耗痕はSEMにより観察した．また，摩耗痕
の断面プロファイルは3次元構造解析顕微鏡により測定した． 
  
101 
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5.3 実験結果および考察 
 
5.3.1 表面特性に及ぼすFPPの影響 
 本章では，チタン合金に対して，ガスブローIH窒化の前処理としてFPPを施す．その際の
粒子投射時間を検討するため，投射時間を10，30，60 sと変化させてFPPを施した3種類の試
験片を作製し，被処理面を分析した．Fig. 5-4に被処理面をSEMにより観察した結果を示す．
同図の上段は被処理面に対して垂直に，下段は45˚傾斜させて観察した結果を示している．
同図より，それぞれの試験片の表面にはくぼみが観察される．これらは，投射粒子が表面に
衝突することにより形成されたものと考えられる．Fig. 5-5に研磨のみを施した試験片（P材）
とFPPを施した試験片の算術平均粗さRaと最大高さ粗さRzを測定した結果を示す．同図より，
FPPを施した試験片の表面粗さは，P材よりも高いが，粒子投射時間には依存せず同程度の
値であることがわかる．これらの結果は，本研究の範囲では，被処理面の性状は粒子投射時
間には依存しないことを示すものである． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 5-4 SEM micrographs of FPP-treated surfaces for peening times of 10, 30, and 60 s. 
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(a) Average surface roughness Ra 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
(b) Maximum height roughness Rz 
Fig. 5-5 Surface roughness values of polished and FPP-treated specimens (n = 5, mean ± S.D.). 
 
 Fig. 5-6にFPPを施した試験片の縦断面においてビッカース硬さを測定した結果を示す．な
お，図中の破線はP材のビッカース硬さを測定した結果（345.9 ± 8.8 HV（n = 20，mean ± S.D.））
を表している．同図より，FPPを施した場合，表面が高硬さ化していることがわかる．これ
は，FPPにより加工硬化および結晶粒微細化が生じたためと考えられる．また，粒子投射時
間が30 sと60 sの試験片のビッカース硬さ分布はおおむね同様であることもわかる．これは，
粒子投射時間が30 sを過ぎた場合，転位の形成と再結晶が平衡状態になる127)ためと考えられ
る． 
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Fig. 5-6 Cross-sectional distributions of Vickers hardness for FPP-treated specimens. 
 
 
 Fig. 5-7にFPPを施した試験片の断面をOMとSEMにより観察した結果を示す．同図より，
これらの試験片の表面では，層状組織の形成が認められる．これは，FPPの際に表面が折り
畳み変形することにより形成された128)ものと考えられる．従来の研究において，このよう
な領域には微細結晶粒が創成されていることが報告33~35,37,119~121,128)されている．そこで，
XRDを用いて試験片の表面を分析し，得られた-Ti(101
-
0)の回折ピークのFWHMと式（5-1）
より，FPPを施した試験片の表面近傍の結晶子サイズを算出した．Fig. 5-8にXRDによる分析
の結果を，またFig. 5-9に粒子投射時間とFWHM，結晶子サイズの関係を示す．Fig. 5-9より，
粒子投射時間が30 s以内の場合，投射時間の増加に伴い，FWHMは増加し，結晶子サイズは
減少することがわかる．一方，投射時間を30 sから60 sに増加させた場合，これらの値はほ
とんど変化しない． 
 以上の結果は，本研究の範囲では，粒子投射時間30 sまでは被処理面近傍の結晶粒微細化
は進行するが，その後は投射時間を増加させた場合も結晶粒微細化はほとんど進行しない
ことを示すものである． 
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Fig. 5-7 Optical and SEM micrographs at the longitudinal sections of FPP-treated specimens. 
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Fig. 5-8 XRD patterns obtained from polished and FPP-treated specimens. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 5-9 FWHM values of diffraction peaks and crystallite sizes as a function of peening time. 
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5.3.2 窒化層形成挙動に及ぼす前処理としてのFPPの影響 
 本項では，チタン合金に対してガスブローIH窒化を施す際の窒化層形成挙動に及ぼす前
処理としてのFPPの影響について検討する．なお，前項で得られた結果より，前処理として
のFPPの粒子投射時間（Fig. 5-2中のt）は，被処理面の転位密度と結晶粒微細化が飽和すると
考えられる30 sとした． 
 Fig. 5-10に各処理を施した試験片の縦断面においてビッカース硬さを測定した結果を示
す．同図中の，FPPのみを施したF材の測定結果は，Fig. 5-6に示した粒子投射時間30 sの試験
片の測定結果と同じものである．同図より，923 KでのガスブローIH窒化のみを施したN923
材の表面には，硬化層は形成されていないことがわかる．これは，処理温度が低く，窒素拡
散が不十分であったためと考えられる．一方，前処理としてFPPを施した後，923 Kでガスブ
ローIH窒化を施したF+N923材の表面には硬化層が形成されていることがわかる．さらに，
FPPを施した後にアルゴン雰囲気下においてアルゴンガスを噴射しながら高周波誘導加熱
したF+Ar923材の測定結果に注目すると，その表面には硬化層は形成されていない．これは，
FPPの際に形成された転位が，高周波誘導加熱の間に回復したためと考えられる．すなわち，
F+N923材の表面の高硬さ化は，FPPにより生じた加工硬化ではなく，ガスブローIH窒化の際
に生じた窒素拡散に起因するものと考えられる． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 5-10 Cross-sectional distributions of Vickers hardness for specimens gas blow IH nitrided 
(N923 series), treated with FPP for 30 s (F series), gas blow IH nitrided following pre-treatment with 
FPP (F+N923 series), and induction heated with blowing argon gas following pre-treatment with 
FPP (F+Ar923 series).  
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 ガスブローIH窒化を施した試験片の表面に形成された化合物を同定するため，N923材と
F+N923材をXRDにより分析した．Fig. 5-11にその結果を示す．同図より，N923材から得ら
れた回折プロファイルには，Fig. 5-8に示したP材から得られたものと同様に，基材由来の回
折ピークのみ存在していることがわかる．一方，F+N923材からは窒素化合物のTiN（●印）
とTi2N（■印）の回折ピークが検出されている． 
 以上の結果は，前処理としてFPPを施すことにより，ガスブローIH窒化の際にチタン合金 
への窒素拡散が促進され，被処理面に窒素化合物層と窒素拡散層から成る窒化層が形成さ
れることを示すものである． 
 チタン合金の微視組織に及ぼすガスブローIH窒化の処理温度の影響について検討するた
め，試験片の断面をOMとSEMにより観察した．Fig. 5-12にその結果を示す．同図には，前
処理としてのFPPを施さずに1173 KでガスブローIH窒化を施した試験片，すなわち，第3章
で示したN1173材と同様の処理を施した試験片の観察結果も示している．同図下段のSEM観
察結果より，F+N923材の表面には厚さ1 m程度の窒素化合物層が形成されていることがわ
かる．一方，この層はN923材の表面には認められない．これらの結果は，Fig. 5-11に示した 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 5-11 XRD patterns obtained from specimens gas blow IH nitrided (N923 series) and gas blow 
IH nitrided following pre-treatment with FPP (F+N923 series).  
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Fig. 5-12 Optical and SEM micrographs at the longitudinal sections of specimens gas blow IH 
nitrided at 923 K (N923 series), gas blow IH nitrided following pre-treatment with FPP (F+N923 
series), and gas blow IH nitrided at 1173 K. 
 
XRDによる分析結果と一致するものである．また，N923材とF+N923材の内部の微視組織は，
共に比較的微細な等軸相と相で構成されており，1173 KでガスブローIH窒化を施した試
験片に形成されている粗大化した針状相とは異なることがわかる．これらの結果は，前処
理としてFPPを施すことにより，相変態や顕著な結晶粒粗大化が抑制される低温でも，ガス
ブローIH窒化により窒化層を形成できることを示すものである． 
 本章において提案した表面処理工程の有効性を検討するため，窒素化合物層の厚さを加
熱保持時間で除した窒化率を算出し，本章で示したF+N923材の値と従来の研究30,107,109)の値
を比較した．なお，従来の研究30,107,109)は，Ti-6Al-4V合金に対して，プラズマ窒化を施した
ものである．Fig. 5-13に算出された窒化率を示す．同図中には，それぞれの研究の処理温度
も示している．同図より，処理温度は異なるものの，本章で示したF+N923材の窒化率は，
他の研究のものと比較して高いことがわかる．これは，前処理としてのFPPとガスブローIH
窒化を組み合わせた処理は，比較的低温かつ短時間でチタン合金の表面に窒素化合物層を
形成できることを示すものである． 
 Fig. 5-14に試験片の深さ方向の残留応力分布を測定した結果を示す．同図より，FPPを施
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したF材の表面には圧縮残留応力が生起していることがわかる．また，他の試験片の表面に
は顕著な残留応力は生起していない．これらの結果は，残留応力が生起した試験片に対して
ガスブローIH窒化を施すと，処理の間に残留応力は解放することを示すものである． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 5-13 Calculated nitriding rate of this study and other previous studies. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 5-14 Distributions of residual stress for specimens polished (P series), gas blow IH nitrided at 
923 K (N923 series), treated with FPP for 30 s (F series), gas blow IH nitrided following pre-
treatment with FPP (F+N923 series).  
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5.3.3 前処理としてのFPPとガスブローIH窒化が耐摩耗性に及ぼす影響 
 本章で提案した，ガスブローIH窒化の前処理としてFPPを施す表面処理工程がチタン合金
の耐摩耗性に及ぼす影響を検討するため，ボールオンディスク式往復摺動摩擦摩耗試験を
行った．Fig. 5-15にそれぞれの試験片の試験中の削食量を算出した結果を示す．また，Fig. 
5-16にそれぞれの試験片の表面に形成した摩耗痕の断面プロファイルを測定した結果を示
す．これらの図より，前処理としてFPPを施した後にガスブローIH窒化を施したF+N923材
は，ガスブローIH窒化のみを施したN923材と比較して，削食量は少なく，形成された摩耗
痕は小さいことがわかる．また，P材，F材およびN923材の削食量と摩耗痕の大きさは同程
度である．Fig. 5-10に示したように，F材とF+N923材の縦断面のビッカース硬さ分布は同様
である．しかしながら，Fig. 5-11，Fig. 5-12に示したように，F+N923材の表面には窒素化合
物層が形成されている．この窒素化合物層がF+N923材の耐摩耗性を向上させたものと考え
られる．これらの結果は，ガスブローIH窒化のみでは耐摩耗性が向上しない温度でも，前処
理としてFPPを施すことにより，チタン合金の耐摩耗性が向上することを示すものである． 
  
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 5-15 Wear losses of specimens polished (P series), treated with FPP for 30 s (F series), gas blow 
IH nitrided (N923 series), and gas blow IH nitrided following pre-treatment with FPP (F+N923 
series) during reciprocating ball-on-disk wear tests. 
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Fig. 5-16 Cross-sectional profiles of the wear tracks formed on the specimens. 
 
耐摩耗性の向上が認められたF+N923材の摩耗挙動をより詳細に検討するため，同材の表
面に形成された摩耗痕をSEMにより観察した．Fig. 5-17にその結果を示す．同図（b）に示し
た高倍率での観察結果から，F+N923材の摩耗痕の内部にはFPPの際に形成されたくぼみが
存在していることがわかる．このことから，摩擦摩耗試験後もF+N923材の摩耗痕内には高
硬さを有する窒素化合物層が残存している可能性が考えられる． 
 この点について調べるため，F+N923材の摩耗痕の表面の硬さをナノインデンテーション
法により測定した．その際，バーコビッチ型の圧子を用い，負荷荷重は10 mN，荷重保持時
間は5 sとした．Fig. 5-18にその結果を示す．同図には，鏡面仕上げを施したP材の表面の硬
さを測定した結果も示している．同図より，ばらつきは大きいものの，F+N923材に形成さ
れた摩耗痕の表面の硬さは，P材の表面の硬さより高いことがわかる．このことは，F+N923
材の表面に形成された硬化層は，摩擦摩耗試験の終了時まで残存していることを示すもの
である．それにより，F+N923材の摩耗は他の試験片と比較して抑制されたと考えられる． 
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Fig. 5-17 SEM micrographs of the wear track formed on specimen gas blow IH nitrided following 
pre-treatment with FPP (F+N923 series). 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 5-18 Hardness of the wear track surface of F+N923 series and surface of P series measured by 
nano-indentation tests (n = 5, mean ± S.D.) 
 
 F+N923材の摩耗は以下のように生じたものと考えられる．まず，摩耗過程の早期では，
粗い表面の凸部に相手材が接触し，局所的な摩耗が生じる119)．アブレシブ摩耗が生じつつ
119)，窒素化合物層の摩耗が徐々に進行する．しかしながら，高硬さを有する窒素化合物層は
試験終了時まで表面に残存する．またFig.5-17に示したように，前処理としてのFPPの際に形
成された深いくぼみも摩耗痕内部に残存する． 
 Fig. 5-19に相手材として使用したアルミナボールの試験中の削食量を算出した結果を示
す．同図より，F+N923材の試験に使用したものの削食量が最も少ないことがわかる．F+N923
(a) Low magnification (b) High magnification 
8
6
4
2
0
H
a
rd
n
e
s
s
, 
G
P
a
Wear track surface 
of F+N923 series
Surface of 
P series
300 m 20 m
Dents
13
  
第5章 FPPによる微視組織変化を利用したガスブローIH窒化の低温化 
 
109 
 
材の相手材の削食量が少ない理由の1つとしては，試験片の削食量が減少したことにより，
摩擦摩耗試験の際に相手材を損傷させる要因となる，加工硬化した摩耗粉の発生量が減少
した110)可能性が考えられる． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 5-19 Wear losses of alumina balls used during the wear tests of each specimen. 
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5.4 結言 
 本章では，前処理としてFPPを施すことにより，チタン合金のガスブローIH窒化の低温化
が可能かという点について検討した．まず，チタン合金に対して粒子投射時間を変化させて
FPPを施し，被処理面を分析することにより，表面近傍の微視組織に及ぼす粒子投射時間の
影響について検討した．次に，チタン合金に対してFPPを施した後，ガスブローIH窒化を施
し，被処理面を分析することにより，窒化層の形成挙動に及ぼす前処理としてのFPPの影響
について検討した．また，ボールオンディスク式往復摺動摩擦摩耗試験を行うことで，被処
理材の耐摩耗性を評価し，前処理としてFPPを施すことによりガスブローIH窒化の低温化が
可能かという点について検討・考察を加えた． 
 チタン合金に対してFPPを施すと，被処理面近傍の結晶粒は微細化される．その際，一定
の粒子投射時間までは結晶粒の微細化は進行するが，その投射時間を過ぎると，投射時間を
延長した場合も結晶粒の微細化はほとんど進行しない． 
 FPPを施した後にガスブローIH窒化を施すと，ガスブローIH窒化の際にチタン合金への窒
素拡散が促進される．これは，FPPにより被処理面近傍の結晶粒が微細化されるためである．
この処理工程により，チタン合金の結晶粒粗大化や相変態が生じない低温（923 K）でガス
ブローIH窒化を施した場合でも，被処理面に窒素化合物層と窒素拡散層から成る窒化層が
形成される．また前処理としてFPPを施すことにより，ガスブローIH窒化が低温の場合でも，
チタン合金の耐摩耗性は向上する．これは，表面に高硬さの窒素化合物層が形成されること，
また摩擦摩耗試験の終了時まで高硬さの改質層が表面に残存することに起因する． 
 以上に示した結果は，本章で提案した，ガスブローIH窒化の前処理としてFPPを施す表面
処理工程は，チタン合金の結晶粒粗大化や相変態を抑制しつつ，短時間で被処理面に窒化層
を形成するのに有効であることを示すものである． 
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第6章 AIH-FPP処理における投射粒子成分の移着および拡散挙動 
の検討とTi-Al金属間化合物の創成 
 
6.1 緒言 
 前章までは，高周波誘導加熱微粒子ピーニングシステムを用いて，窒素雰囲気下において，
加熱されたチタン合金に対して窒素ガスを噴射するガスブローIH窒化を行い，その表面改
質効果および短時間で改質が実現するメカニズムについて検討した．その結果，試験片内部
の高温化，高周波電流による電気的影響，不働態被膜の消失により窒素拡散が促進されるこ
と，それにより3 min程度の処理で窒化層が形成され，チタン合金の耐摩耗性が向上するこ
とが明らかになった．この処理は，比較的簡便な装置で，一般的なガス窒化を数時間施す場
合と同様に窒化層を創成できるという点で，工業的に極めて有意義なものである． 
一方，航空機のエンジンなど，高温環境でチタン合金を使用する場合には，耐高温酸化性
の向上も求められる場合がある．そこで，耐摩耗性に加えて耐高温酸化性も向上可能なチタ
ン合金の表面処理法を開発できれば，チタン合金の適用範囲の更なる拡大が実現するもの
と考えられる．耐摩耗性と耐高温酸化性が共に優れる材料として，Ti-Alをはじめとする金
属間化合物が挙げられる．自動車産業などの一部の分野では，金属間化合物のバルク材は実
用化されている．しかしながら，延性が低く加工性に劣るため，精密な形状の部品に仕上げ
ることが困難であり，これが幅広い分野での実用化の妨げとなっている．この点を解決する
方法の1つとして，所定の形状に加工した金属に表面処理を施し，金属間化合物層を形成さ
せる手法が挙げられる．これにより，優れた特性を有する複雑形状の部品を作製することが
可能となるものと考えられる．金属間化合物を形成する表面処理法の1つとして，コールド
スプレーが挙げられる．しかしながら，この方法により作製された被膜は，基材との密着性
や被膜の密度が低い場合がある．これらの特性は成膜後に熱処理を施すことにより向上す
ることが報告129~131)されているが，処理工程が複雑化するため好ましくない． 
後処理を施さずに，基材との密着性や密度に優れる金属間化合物層を創成する手法とし
て，高周波誘導加熱微粒子ピーニングシステムを用いて，不活性雰囲気下で加熱された金属
に対してFPPを施すAIH-FPP処理が挙げられる．著者らの研究グループではこれまでに，鉄
系材料に対するAIH-FPP処理において，基材の成分と原子半径が近い成分の粒子を投射した
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場合，表面に移着した投射粒子成分が基材内部に拡散し，被処理面に投射粒子成分の拡散層
が創成されることを報告している83)．また，鉄鋼材料に対してアルミニウム粒子を用いた
AIH-FPP処理を施すと，アルミニウムが被処理面に移着し，Al元素とFe元素の拡散が生じる
ことにより，表面にFe-Al金属間化合物が形成されることが明らかになっている93)．これら
の結果から，チタン合金に対して，その原子半径と近い成分の粒子を投射し，被処理面に投
射粒子成分を移着させ，それを基材内部に拡散させることにより金属間化合物層を創成で
きれば，耐摩耗性や耐高温酸化性に優れた部材の創成が実現できるものと考えられる． 
 以上より本章では，チタン合金に対して，アルミニウムを含有する投射粒子を用いてAIH-
FPP処理を施し，被処理面にアルミニウムを移着させ，それを拡散させることにより，Ti-Al
金属間化合物層を創成することを試みた．一般的に，固体成分の拡散は気体成分よりも生じ
にくいことが知られているため，最初に固体成分であるアルミニウムも，窒素と同様に短時
間でチタン合金に対して拡散可能かという点について検討した．その際，被処理面へのアル
ミニウムの移着量を制御することを目的として，高速度工具鋼粒子の表面にアルミニウム
が被覆された粒子を作製し，それを用いてAIH-FPP処理を施した．また，投射粒子成分のAl
と基材成分のTiを反応させることにより，Ti-Al金属間化合物を創成可能かという点につい
て検討を加えた．さらに，摩擦摩耗試験と高温連続酸化試験を行うことにより，チタン合金
の耐摩耗性と耐高温酸化性に及ぼすAIH-FPP処理の効果を明らかにした． 
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6.2 実験方法 
 本章では，AIH-FPP処理の際の被処理面へのアルミニウムの移着量を制御するため，高速
度工具鋼と純アルミニウムの粒子のメカニカルミリングを行い，高速度工具鋼粒子の表面
にアルミニウムが薄く被覆された粒子を作製することを試みた．Fig. 6-1にSEMを用いてこ
れらの粒子を観察した結果を示す． 
 メカニカルミリングは遊星型ボールミルを用いて行った．2種類の粒子を所定の量混入し
たポットをステンレス鋼製の雰囲気置換用容器に挿入し，容器内をアルゴン雰囲気に置換
した後，装置を稼働させた．Table 6-1にメカニカルミリングの条件を示す．粒子同士が凝集
し，粗大化することを抑制132)するため，界面活性剤のイソプロパノールを混入した．また，
ポットに封入する高速度工具鋼粒子の重量と公転回転数を変化させてメカニカルミリング
を行い，形成された粒子を分析することにより，粒子の形態に及ぼすそれらの影響について
検討した． 
被処理材としては，Ti-6Al-4V合金を用いた．同材を直径15 mm，厚さ4 mmに機械加工し
た後，処理を施す面を耐水研磨紙（#240～#1200）を用いて研磨した．Table 6-2にAIH-FPP処
理の条件を示す．また，Fig. 6-2に処理の際の熱履歴を示す．この処理は，被処理面への過度
のアルミニウムの移着を抑制するため，比較的低温の1023 Kで粒子を投射し，その後1173 K
に昇温し，その温度を保持することにより，移着したアルミニウムを基材内部に拡散させよ
うとするものである．なお，加熱保持温度の1173 Kは，従来のAIH-FPP処理に関する研究
83~85,88,89)において，被処理面に投射粒子成分の拡散層が創成された処理の条件を参考に決定
した．また，AIH-FPP処理では，加熱保持時間が移着した投射粒子成分の拡散挙動に影響を
及ぼすことが報告84,87)されている．これらの結果を参考にして，加熱保持時間を0，60，120 
sと変化させてAIH-FPP処理を施した．なお，加熱保持時間0 sは，1023 Kで30 s粒子投射を行
った後，昇温せずに室温まで冷却する処理である． 
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Fig. 6-1 SEM micrographs of the particles applied for mechanical milling. 
 
 
 
Table 6-1 Mechanical milling conditions. 
Weight of high-speed steel particle 20, 100 g 
Weight of aluminum particle 5 g 
Isopropanol 1 mass% 
Milling time of 1 cycle 5 min 
Pausing time of 1 cycle 15 min 
Cycle numbers 72 
Total milling time 6 h 
Rotation speed 540 min-1 
Revolution speed 200, 300, 400 min-1 
Atmosphere Argon 
 
 
 
 
(a) High-speed steel (b) Pure aluminum 
50 μm 10 μm
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Table 6-2 Conditions of the AIH-FPP treatment. 
Atmosphere Nitrogen 
Nozzle distance 100 mm 
Internal diameter of nozzle 6 mm 
Peening temperature 1023 K 
Peening time 30 s 
Heating temperature 1173 K 
Heating time 0, 60, 120 s 
Gas flow rate 130 L/min 
Particle supply rate 1 g/s 
Peening pressure 0.5 MPa 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 6-2 Thermal history of the AIH-FPP treatment. 
 
 メカニカルミリングにより創成された粒子の表面と断面の様相は，SEMを用いて観察し，
エネルギー分散型X線分光装置（Energy dispersive X-ray spectrometer：EDX）を用いて元素分
析した．なお，断面の分析は，粒子を樹脂に埋入し，耐水研磨紙（#240～#1200）およびコ
ロイダルシリカ懸濁液を用いて研磨した後に行った．また，粒子の結晶構造の同定は，XRD
を用いて行った．CuK線（波長：0.154 nm）を用いて，電圧は40 kV，電流は40 mAとした． 
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 試験片の表面の性状と断面の微視組織は，SEMとEDXを用いて分析した．断面の分析は，
試験片を縦に切断した後，粒子の断面を分析する際と同様の手順で準備した試料に対して
行った．試験片の表面に形成された化合物の同定は，XRDを用いて行った．試験片の縦断面
における硬さは，マイクロビッカース硬さ計を用いて測定した．なお，試験荷重は0.25 N，
荷重保持時間は20 sとした． 
 チタン合金の耐摩耗性に及ぼすAIH-FPP処理の効果について検討するため，ボールオンデ
ィスク式往復摺動摩擦摩耗試験を行った．その際の試験条件は前章までと同様とした．この
試験は，AIH-FPP処理を施した試験片と研磨のみを施した未処理材に対して行った．電子天
秤を用いて試験の前後に試験片の重量を測定することにより，試験中の試験片の削食量を
算出した．また，試験片表面に形成された摩耗痕をSEMとEDXを用いて分析することによ
り，摩耗挙動について検討を加えた． 
 チタン合金の耐高温酸化性に及ぼすAIH-FPP処理の効果について検討するため，高温連続
酸化試験（JIS Z 2281）を行った．この試験は，電気炉を用いて，大気環境下において，0.5 
hで炉内を1173 Kまで昇温させ，その温度を100 h保持した後，2.5 hで室温まで冷却すること
により行った．この試験も，AIH-FPP処理を施した試験片と未処理材に対して行った．電子
天秤を用いて試験の前後に試験片の重量を測定することにより，試験中の被処理面の重量
変化を算出した． 
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6.3 実験結果および考察 
 
6.3.1 メカニカルミリングにより創成された粒子の分析 
 本項では，高速度工具鋼と純アルミニウムの粒子に対して，条件を変化させてメカニカル
ミリングを行い，形成された粒子を分析することにより，高速度工具鋼粒子の表面にアルミ
ニウムが薄く被覆された粒子が創成可能かという点について検討を加えた．Fig. 6-3に異な
る公転回転数でメカニカルミリングを行うことで創成された粒子をSEMにより観察した結
果を示す．上段は粒子の表面を，下段は断面を観察した結果を示している．同図より，メカ
ニカルミリングの公転回転数を上昇させると，高速度工具鋼粒子の表面にアルミニウムが
より薄く，密に付着することがわかる．これは，公転回転数を上昇させることにより，粒子
同士が押し付け合う力が増加するためと考えられる．Fig. 6-4にポット内に封入する高速度
工具鋼粒子の重量を変化させてメカニカルミリングを行うことで創成された粒子をSEMに
より観察した結果を示す．同図より，ポット内に封入する高速度工具鋼粒子の重量を増加さ
せた場合も，アルミニウムはより薄く，密に付着することがわかる．これは，高速度工具鋼
粒子がアルミニウム粒子を押し潰しながら，より高い頻度で接触したためと考えられる． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 6-3 SEM micrographs of the particles mechanically milled with different revolution speed. 
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Fig. 6-4 SEM micrographs of the particles mechanically milled with different weight of high-speed 
steel particles. 
 
 
 以上に示した結果から，公転回転数を400 rpm，ポット内に封入する高速度工具鋼粒子の
重量を100 gとしてメカニカルミリングを行った粒子を用いてAIH-FPP処理を施すこととし
た．Fig. 6-5にその条件で作製された粒子の表面をSEMとEDXにより分析した結果を示す．
同図より，作製した粒子からはFe元素に加え，Al元素が検出されていることがわかる．これ
は，高速度工具鋼粒子の表面にアルミニウムが被覆されていることを示すものである．また，
Fig. 6-6にこの粒子の断面を同様に分析した結果を示す．同図より，被覆されたアルミニウ
ムの厚さは数mであることがわかる． 
 Fig. 6-7にこの粒子をXRDにより分析した結果を示す．同図より，得られた回折プロファ
イルからは，単体のAlや高速度工具鋼の成分（-Fe，金属炭化物）の回折ピークのみが検出
されていることがわかる．このことは，メカニカルミリングの際に，Alと高速度工具鋼の成
分の化学的な反応による金属間化合物化は生じていないことを示すものである． 
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Fig. 6-5 SEM micrograph and EDX maps of the surfaces of the mechanically milled particles. 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 6-6 SEM micrograph and EDX maps of the cross-sections of the mechanically milled particles. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 6-7 XRD pattern obtained from the mechanically milled particle. 
 
 以上の結果は，公転回転数やポット内に封入する高速度工具鋼粒子の重量を適切に設定
してメカニカルミリングを行うことにより，高速度工具鋼粒子の表面にアルミニウムが薄
く被覆された粒子が創成できることを示すものである． 
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6.3.2 AIH-FPP処理によるTi-Al金属間化合物の創成 
 本項では，メカニカルミリングにより作製した粒子を用いたAIH-FPP処理により，チタン
合金の表面にTi-Al金属間化合物層を創成可能か検討するため，Table 6-2に示した条件で
AIH-FPP処理を行い，被処理面を分析した．Fig. 6-8に加熱保持時間0 s，すなわち1023 Kに加
熱した状態で30 s粒子を投射したのみの試験片をSEMとEDXにより分析した結果を示す．同
図の上段に示した表面の分析結果より，Al元素は視野内のほぼ全域から検出されているこ
とがわかる．また，下段に示した断面の分析結果より，Al元素は表面から約20 mの深さま
で検出されている．以上に示した結果から，被処理面には厚さ20 m程度のアルミニウム移
着層が均一に創成されているものと考えられる．また，Fig. 6-8の下段に示した断面の分析
結果に注目すると，基材のチタン合金が折り畳まれ，アルミニウムがその内部に入り込んで
いる様子が認められる．これは，高硬さの高速度工具鋼を主体とした粒子が繰返し衝突した
ことにより，基材の掘り起こしや折り畳み変形が生じ37,42)，移着したアルミニウムが基材内
部に埋入されたためと考えられる． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 6-8 SEM micrographs and EDX maps of the surface and longitudinal section of the specimen 
after particle peening. 
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Fig. 6-9にこの試験片の表面をXRDにより分析した結果を示す．同図より，被処理面から
はTi-Al金属間化合物（TiAl3）の回折ピークも検出されているが，単体のAlの回折ピークが
強く検出されていることがわかる．このことは，移着したアルミニウムの全てを金属間化合
物化させるためには，基材成分のTi元素との反応をさらに進行させる必要があることを示す
ものである． 
そこで次に，1023 Kで粒子を投射した後に1173 Kに昇温し，その温度を所定の時間保持し
た試験片を作製し，被処理面を分析した．Fig. 6-10に，それらの試験片の断面をSEMおよび
EDXにより分析した結果を示す．同図より，120 sの加熱保持を行った試験片の表面には，Ti
元素とAl元素が混在する領域が存在していることがわかる．これは，被処理面に移着したア
ルミニウムがチタン合金内部に拡散した可能性を示唆するものである．この点について詳
細に調べるため，EDXを用いて表面近傍の原子数濃度を測定した．Fig. 6-11に試験片表面か
らの距離と原子数濃度の関係を示す．同図（c）より，120 sの加熱保持を施した場合，表面
近傍にTi元素とAl元素の原子数濃度が一定の領域が存在せず，表面直下から濃度変化が生じ
ていることがわかる．このことから，120 sの加熱保持を施すと，単体のアルミニウムは被処
理面からほぼ消失し，基材内部に拡散するものと考えられる． 
被処理面に移着した投射粒子成分の拡散挙動は，基材成分に対する固溶体形成能と関連
がある83)ものと考えられる．置換型固溶体の形成の有無は，溶質原子と溶媒原子の半径の差
に依存し，原子半径の差が15%以上の場合，溶質に対する溶媒の固溶限は著しく減少するこ
とが明らかになっている（ヒューム・ロザリーの法則）．Tiの原子半径は0.147 nm133)，Alの
原子半径は0.143 nm133)であり，これらの原子の半径の差は2.7%であることから，AlはTiとの
固溶体形成能に優れるといえる．すなわち，本章で提案したAIH-FPP処理において，移着し
たアルミニウムは基材のチタンと置換型固溶体を形成しやすいと考えられる．このことは，
本項において得られた，加熱保持を施すことにより表面に移着したアルミニウムがチタン
合金内部に拡散するという結果と矛盾しないものである． 
以上の結果は，加熱保持を行うことにより移着したアルミニウムはチタン合金内部に拡
散すること，また加熱保持時間の延長に伴いAl元素の拡散は進行することを示すものであ
る．AIH-FPP処理において，高速度工具鋼を含有する粒子を投射した場合，移着した投射粒
子成分の拡散が促進されること，またそれは表面近傍に形成される高転位密度層に起因す
ることが報告85,95)されている．本研究の場合も，高速度工具鋼を主体とした粒子を投射した
6
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ため，Al元素の拡散が促進された可能性が考えられる． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 6-9 XRD pattern obtained from the specimen after particle peening. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 6-10 SEM micrographs and EDX maps at the longitudinal sections of the specimens after 
particle peening and heating. 
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Fig. 6-11 Elemental concentration of the specimens as a function of distance from the surface. 
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 Fig. 6-12に試験片の縦断面においてビッカース硬さを測定した結果を示す．同図より，120 
sの加熱保持を施した試験片の表面は特に高硬さ化していることがわかる．この試験片の表
面に形成された化合物を同定するため，XRDによる分析を行った．Fig. 6-13にその結果を
示す．同図より，粒子投射のみ施した試験片から検出された単体のAlの回折ピーク（Fig. 6-
9）は検出されず，Ti-Al金属間化合物（TiAl3，TiAl，Ti3Al）の回折ピークのみが検出され
ていることがわかる．このことから，120 sの加熱保持を行った試験片の表面が高硬さ化し
たのは，Ti-Al金属間化合物が形成されたためと考えられる．すなわち，加熱保持を行うこ
とによりチタン合金へのAl元素の拡散が進行し，TiとAl元素が反応することで，Ti-Al金属
間化合物化したためと考えられる． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 6-12 Cross-sectional distributions of Vickers hardness for the specimens after particle peening 
and heating. 
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Fig. 6-13 XRD pattern obtained from the specimen after particle peening and heating for 120 s. 
 
 以上の結果は，本研究で提案したAIH-FPP処理により，被処理面に移着したアルミニウム
がチタン合金内部に拡散し，高硬さを有するTi-Al金属間化合物層が創成されることを示す
ものである．これまでに示した実験結果と考察に基づき，本研究で提案した処理手法による
Ti-Al金属間化合物層の形成メカニズムを熱履歴とともに示すと，Fig. 6-14のようになる．ま
ず，1023 Kに加熱された基材の表面に投射粒子が衝突すると，基材は掘り起こされ，アルミ
ニウムがその部分に移着する（Fig. 6-14（a））．基材の掘り起こしにより形成された凸部に後
続の粒子が衝突すると，表面の折り畳み変形が生じ，移着したアルミニウムが基材内部に埋
入される（Fig. 6-14（b，c））．このような現象が繰返され，粒子投射が終了する際には，被
処理面には厚さ数十m程度のアルミニウム移着層が形成される．また，Fig. 6-9に示した
XRD分析の結果から，この時点で一部のAl元素はすでに基材成分のTiと反応し，Ti-Al金属
間化合物化しているものと考えられる（Fig. 6-14（d））．この後，1173 Kに昇温し，その温度
を保持すると，Al元素のチタン合金内部への拡散が進行し，Ti-Al金属間化合物のみから成
る改質層が形成される（Fig. 6-14（e））． 
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Fig. 6-14 Schematic illustration explaining the mechanism of the formation of the modified layer by 
AIH-FPP treatment.  
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6.3.3 チタン合金の耐摩耗性および耐高温酸化性に及ぼすTi-Al金属間化合物の効果 
 チタン合金の耐摩耗性に及ぼすAIH-FPP処理の効果について検討するため，AIH-FPP処理
材と未処理材に対してボールオンディスク式往復摺動摩擦摩耗試験を行った．なお，本項に
おいて，AIH-FPP処理材は，1023 Kで30 s粒子を投射した後1173 Kに昇温し，その温度を120 
s保持するAIH-FPP処理を施すことにより，表面にTi-Al金属間化合物層を形成させた試験片
を示している． 
 Fig. 6-15に試験中の試験片の削食量を算出した結果を示す．同図より，AIH-FPP処理材の
削食量は，未処理材のものとおおむね同程度であることがわかる．このことは，AIH-FPP処
理を施した場合も，チタン合金の耐摩耗性は向上しないことを示すものである．AIH-FPP処
理により高硬さを有するTi-Al金属間化合物層が創成されたにもかかわらず，耐摩耗性の向
上が認められない要因について検討するため，試験片の表面に形成された摩耗痕をSEMと
EDXにより分析した．Fig. 6-16にその結果を示す．下段に示したAIH-FPP処理材の元素マッ
ピング結果に注目すると，摩耗痕の内部からはTi元素が強く検出され，Al元素はほとんど検
出されていないことがわかる．これは，AIH-FPP処理により形成されたTi-Al金属間化合物層
が削食され，基材（Ti-6Al-4V合金）が露出したためと考えられる．以上の結果から，AIH-
FPP処理によりTi-Al金属間化合物層を形成させたチタン合金の耐摩耗性が向上しなかった
のは，摩擦摩耗試験中に改質層が削食され，基材が露出したためと考えられる． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 6-15 Wear losses of the specimens during reciprocating ball-on-disk wear tests. 
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Fig. 6-16 SEM micrographs and EDX maps of the wear tracks formed on the specimens untreated 
and treated by AIH-FPP. 
 
 次に，チタン合金の耐高温酸化性に及ぼすAIH-FPP処理の効果について検討するため，
AIH-FPP処理材と未処理材に対して高温連続酸化試験を行った．Fig. 6-17に試験中の被処理
面の酸化増量を算出した結果を示す．同図より，AIH-FPP処理材の酸化増量は，未処理材と
比較してわずかに低下していることがわかる．しかしながら，その値は依然として高いもの
である．このことは，本章で創成したTi-Al金属間化合物層は，チタン合金の耐高温酸化性を
顕著に向上させる効果はないことを示すものである． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 6-17 Mass gain of the surfaces of the specimens during high-temperature oxidation tests. 
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 本項で示した結果は，AIH-FPP処理により投射粒子成分を移着させ，それを拡散させるこ
とにより形成したTi-Al金属間化合物層は，チタン合金の耐摩耗性や耐高温酸化性を顕著に
向上させる効果はないことを示すものである．これは，形成されたTi-Al金属間化合物層の
硬さが十分高くないこと，またその厚さが薄いことが要因と考えられる．以上より，AIH-
FPP処理によりチタン合金の耐摩耗性や耐高温酸化性を向上させるためには，より高硬さか
つ厚いTi-Al金属間化合物層を形成させる必要があるものと考えられる． 
 本章に示した手法によりTi-Al金属間化合物層を形成したチタン合金は，耐摩耗性と耐高
温酸化性の向上は認められなかったが，疲労強度には優れている可能性が考えられる．すな
わち，厚い金属間化合物被膜を形成した部材に対して繰返し負荷が作用する場合，被膜と基
材のヤング率の差異に起因して，被膜に高い応力が負荷され，疲労強度が低下する可能性が
ある．一方，本章のように投射粒子成分を拡散させることにより金属間化合物層を創成する
ことで，力学的特性の急激な変化が緩和されるため，疲労強度の低下を抑制できる可能性が
ある． 
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6.4 結言 
 本章では，チタン合金に対して，アルミニウムを含有する粒子を用いてAIH-FPP処理を施
すことにより，被処理面に移着したアルミニウムを短時間でチタン合金内部に拡散させる
ことが可能か，また投射粒子成分のAlと基材成分のTiを反応させることにより，Ti-Al金属間
化合物を創成可能かという点について検討した．具体的には，メカニカルミリングにより高
速度工具鋼粒子の表面にアルミニウムが薄く被覆された粒子を作製し，その粒子を用いて
チタン合金に対してAIH-FPP処理を施し，被処理面を分析することにより，アルミニウムの
移着と拡散およびTi-Al金属間化合物の形成挙動について検討・考察を加えた． 
 高速度工具鋼粒子と純アルミニウム粒子のメカニカルミリングを行う場合，公転回転数
とポット内に封入する高速度工具鋼粒子の重量を適切に制御することにより，高速度工具
鋼粒子の表面にアルミニウムが薄く被覆された粒子が創成できる．この粒子を用いて，チタ
ン合金に対してAIH-FPP処理を施すと，被処理面に厚さ数十m程度のアルミニウム移着層
が形成されることが明らかになった．この処理において，高硬さを有する高速度工具鋼を主
体とした粒子が投射されることにより，基材の掘り起こしや折り畳み変形が生じ，移着した
アルミニウムが基材内部に埋入されることで，厚いアルミニウム移着層が形成される可能
性が示された． 
 アルミニウム移着層を形成させた後，高温で加熱保持を行うと，チタン合金の表面に高硬
さを有するTi-Al金属間化合物層が創成できる．これは，被処理面に移着したアルミニウム
が加熱保持の際に基材内部に拡散するためである． 
  ボールオンディスク式往復摺動摩擦摩耗試験を行った結果，AIH-FPP処理によるチタン
合金の耐摩耗性の向上は認められなかった．これは，摩擦摩耗試験中にTi-Al金属間化合物
層が削食され，基材が露出したことに起因する．また，高温連続酸化試験の結果，AIH-FPP
処理による耐高温酸化性の向上も認められなかった． 
 本節で示した結果は，チタン合金に対してアルミニウムを含有する粒子を用いてAIH-FPP
処理を施すと，被処理面にアルミニウムが移着し，それがチタン合金内部に短時間で拡散す
ること，また拡散したAl元素と基材成分のTiが反応することによりTi-Al金属間化合物が創
成されることを示すものである．しかしながら，チタン合金の耐摩耗性や耐高温酸化性を向
上させるためには，より厚く高硬さのTi-Al金属間化合物層を創成する必要があることも示
された． 
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第7章 AIH-FPP処理の投射粒子成分がTi-Al金属間化合物被膜形成
に及ぼす影響 
 
7.1 緒言 
 前章では，チタン合金に対して，高速度工具鋼と純アルミニウムの粒子をメカニカルミリ
ングすることにより作製した粒子を用いてAIH-FPP処理を施した．その結果，被処理面に移
着したアルミニウムは短時間で基材内部に拡散すること，また投射粒子成分のAlと基材成
分のTiが反応し，被処理面にTi-Al金属間化合物が創成されることが明らかになった．しかし
ながら前章で提案した処理方法では，チタン合金の耐摩耗性と耐高温酸化性の向上は認め
られなかった．これは，形成された表面改質層の厚さが薄いことが一因と考えられる． 
そこで本章では，AIH-FPP処理により，さらに厚いTi-Al金属間化合物層を創成する手法に
ついて検討することとした．これまでのAIH-FPP処理に関する研究94)において，投射粒子に
含有されるアルミニウムの比率を増加させること，また被処理面で燃焼合成反応を生じさ
せ局所的に温度を上昇させることにより，厚さ数百m程度のNi-Al金属間化合物被膜が創成
されることが明らかになっている．なお，燃焼合成反応は，発熱を伴って化合物が生成され
る反応であり，金属間化合物のバルク材を製造する際に利用されている．さらに，表面に厚
さ数百m程度のNi-Al金属間化合物被膜を創成することにより，S45C鋼の耐高温酸化性が向
上することも明らかになっている94)．以上に示したように，AIH-FPP処理により厚さ数百m
程度の金属間化合物被膜を創成することで，チタン合金の耐摩耗性と耐高温酸化性が向上
する可能性が考えられる． 
以上のような背景から，本章では，投射粒子を工夫することにより，チタン合金の表面に
厚いTi-Al金属間化合物被膜を創成することを試みた．まず，前章と同様に，メカニカルミリ
ングによりAIH-FPP処理で用いる粒子を作製した．その際，使用する粒子の種類や混合比率
を変化させた．チタン合金に対して，メカニカルミリングにより作製した粒子を用いてAIH-
FPP処理を施し，被処理面を分析することにより，形成される表面改質層の特性に及ぼす投
射粒子成分の影響を検討した．さらに，ボールオンディスク式往復摺動摩擦摩耗試験と高温
連続酸化試験を行い，創成したTi-Al金属間化合物被膜がチタン合金の耐摩耗性と耐高温酸
化性に及ぼす影響について検討を加えた． 
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7.2 実験方法 
 AIH-FPP処理で使用する粒子を作製するため，メカニカルミリングを行った．Table 7-1に
その条件を示す．原料の粒子としては，純チタン，純アルミニウムおよび純ニッケルの粒子
を用いた．Fig. 7-1に，それぞれの粒子をSEMにより観察した結果を示す．粒子の混錬を促
進させるため，ポット内に直径10 mmのジルコニアボールを200 g混入させた．装置の稼働方
法は，前章に示したものと同様である． 
 
 
Table 7-1 Mechanical milling conditions. 
Total particle amount 20 g 
Ball to particle ratio, mass % 10 : 1 
Isopropanol 1 mass% 
Milling time of 1 cycle 5 min 
Pausing time of 1 cycle 15 min 
Cycle numbers 72 
Total milling time 6 h 
Rotation speed 540 min-1 
Revolution speed 300 min-1 
Atmosphere Argon 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 7-1 SEM micrographs of the particles applied to the mechanical milling. 
 
(a) Titanium particle (b) Aluminum particle (c) Nickel particle 
5 μm 5 μm 10 μm
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供試材としては，Ti-6Al-4V合金を用いた．同材を直径15 mm，厚さ4 mmに機械加工した
後，一方の端面を#240～#1200の耐水研磨紙を用いて研磨し，その面に対してAIH-FPP処理
を施した．Table 7-2にAIH-FPP処理の条件を示す．なお，被処理面の温度をニッケルとアル
ミニウムの共晶点である1173 K以上とし，半溶融状態とするため，処理温度は1273 Kとした．
投射粒子にはメカニカルミリングにより作製した粒子を用いた．Fig. 7-2にAIH-FPP処理の際
の熱履歴を示す． 
 
 
Table 7-2 Conditions of the AIH-FPP treatment. 
Atmosphere Argon 
Nozzle distance 100 mm 
Internal diameter of nozzle 6 mm 
Treatment temperature 1273 K 
Peening pressure 0.5 MPa 
Particle supply rate 0.1 g/s 
Peening time 10 s 
Heating time 60, 100 s 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 7-2 Thermal history of the AIH-FPP treatment. 
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 作製した粒子の表面と断面の様相は， SEMおよびEDXを用いて観察，分析した．粒子の
断面を観察する際には，第6章と同様の手順で試料を準備した．また，粒子の結晶構造の同
定は，XRDを用いて行った．CuK線（波長：0.154 nm）を用いて，電圧は40 kV，電流は40 
mAとした． 
 作製した試験片の表面の性状と断面の微視組織は， SEMとEDXを用いて観察，分析した．
断面の組織を観察する際には，第6章と同様の手順で試料を準備した．また，試験片表面に
形成された化合物の同定は，XRDを用いて行った．試験片の縦断面におけるビッカース硬さ
は，マイクロビッカース硬さ計を用いて測定した．このとき，負荷荷重は0.49 N，荷重保持
時間は20 sとした． 
 チタン合金の耐摩耗性に及ぼすAIH-FPP処理の効果について検討するため，ボールオンデ
ィスク式の往復摺動摩擦摩耗試験を行った．摩擦摩耗試験の条件は前章までと同様とした．
なお，AIH-FPP処理を施した試験片は，処理の際に形成された凹凸を除去するため，#240～
#1200の耐水研磨紙を用いて被処理面を研磨した後に試験を行った．この研磨を施した場合
も，形成された改質層は残存することは確認している．また，比較のため，耐水研磨紙（#240
～#1200）による研磨のみを施した試験片（未処理材）に対しても同様の試験を行った．電
子天秤を用いて試験前後の試験片の重量を測定することにより，試験中の削食量を算出し
た．また，形成された摩耗痕をSEMにより観察することで，試験片の摩耗挙動について検討
を加えた． 
 チタン合金の耐高温酸化性に及ぼすAIH-FPP処理の効果について検討するため，高温連続
酸化試験を行った．その際の試験条件は前章と同様とした．この試験についても比較のため，
未処理材に対する試験も行った．電子天秤を用いて，試験前後で試験片の重量を測定するこ
とにより，試験中の被処理面の酸化増量を算出した．また，試験後の試験片表面をXRDによ
り分析することで，試験片の酸化挙動について検討を加えた． 
  
9
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7.3 実験結果および考察 
 
7.3.1 投射粒子のアルミニウム含有割合の影響 
 AIH-FPP処理で，アルミニウムの含有量が高い粒子を投射することで，より緻密な金属間
化合物被膜が形成されるという報告94)から，最初に純チタンと純アルミニウムの粒子をモル
比1:3の割合でメカニカルミリングすることにより，AIH-FPP処理の投射粒子を作製した．
Fig. 7-3に創成された粒子の表面と断面をSEMにより観察し，EDXにより元素分析した結果
を示す．同図のSEM観察結果より，メカニカルミリングにより創成された粒子は，原料とし
て使用した粒子（Fig. 7-1）の原形を留めていないことがわかる．これは，ポット内に混入さ
せたジルコニアボールにより，粒子同士の圧着と破砕が繰返され，混錬が促進されたためと
考えられる．また，同図の元素マッピング結果に注目すると，メカニカルミリングにより創
成された粒子には，原料として使用した粒子の元素（Ti，Al）が存在していることがわかる．
Fig. 7-4に作製した粒子をXRDにより分析した結果を示す．同図より，作製した粒子からは，
原料として使用した粒子の単体の回折ピーク（-Ti，Al）のみが検出されていることがわか
る．このことは，メカニカルミリングにより創成された粒子は各原料粒子が機械的に混錬さ
れることにより形成されたものであり，化学的な反応による合金化は生じていないことを
示すものである．以後，純チタンと純アルミニウムの粒子をメカニカルミリングした粒子を
Ti/Alメカニカルミリング粒子を呼ぶ． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 7-3 SEM micrographs and EDX maps at the surfaces and cross-sections of the mechanical 
milling particles with pure titanium and aluminum particle ratio of 1:3. 
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Fig. 7-4 XRD pattern obtained from the mechanical milling particles with pure titanium and 
aluminum particle ratio of 1:3. 
 
前章において，高速度工具鋼粒子と純アルミニウム粒子をメカニカルミリングした際に
は，高速度工具鋼粒子の表面にアルミニウムが薄く被覆された粒子が創成された．しかしな
がら，本章では，原料として使用した各粒子が混錬された粒子が創成された．このように創
成される粒子の形態が異なったのは，原料として使用した粒子の硬さの差異に起因すると
考えられる．すなわち，高硬さの粒子（高速度工具鋼）と低硬さの粒子（アルミニウム粒子）
をメカニカルミリングすると，低硬さの粒子のみに顕著な塑性変形が生じ，高硬さの粒子の
表面に被覆されるが，低硬さの粒子（チタン，アルミニウム粒子）のみをメカニカルミリン
グすると，全ての粒子が塑性変形しながら圧着され，粒子同士が混錬された粒子が創成され
るものと考えられる．これらの結果は，原料として使用する粒子の硬さが，メカニカルミリ
ングにより創成される粒子の形態に影響を及ぼす可能性を示すものである． 
Fig. 7-3に示した粒子を用いて，チタン合金に対してAIH-FPP処理を施した．なお，加熱保
持時間は60 sとした．Fig. 7-5にAIH-FPP処理を施した試験片の断面をSEMとEDXにより分析
した結果を示す．同図より，被処理面にはTi元素とAl元素を含有する厚さ約100 mの被膜が
創成されているが，被膜内には多数の空隙も認められる．このような空隙は，被処理材の特
性に悪影響を及ぼすものと考えられる． 
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Fig. 7-5 SEM micrograph and EDX maps at the longitudinal sections of the specimen treated by 
AIH-FPP using the Ti/Al mechanical milling particles with pure titanium and aluminum particle 
ratio of 1:3. 
 
 より緻密な被膜を創成するため，アルミニウムの含有量を増加させた粒子を作製し，それ
を用いてAIH-FPP処理を施すこととした．そこでまず，純チタンと純アルミニウム粒子をモ
ル比1:4および1:5としてメカニカルミリングを行った．Fig. 7-6に創成された粒子の断面を
SEMとEDXにより分析した結果を示す．同図より，いずれの混合割合の場合も，1つの粒子
内にTiおよびAl元素が含有されることがわかる．また，アルミニウム粒子の混合割合を増加
させると，1つの粒子内に含有されるAl元素の割合も増加する．以上の結果は，メカニカル
ミリングにより創成された粒子に含有される元素の割合は，原料の粒子の混合割合に依存
することを示すものである． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 7-6 SEM micrographs and EDX maps at the cross-sections of the Ti/Al mechanical milling 
particles with pure titanium and aluminum particle ratio of 1:4 and 1:5. 
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Fig. 7-7に，新たに作製した粒子を用いてAIH-FPP処理を施した試験片の断面をSEMと
EDXにより分析した結果を示す．同図の低倍率でのSEM観察結果とFig. 7-5に示した結果よ
り，投射粒子中のアルミニウムの含有割合を増加させると，形成される被膜の厚さが厚くな
ることがわかる．これは，アルミニウムは融点が低く，被処理面に移着する際に溶融し，移
着量が増加するためと考えられる．また，Fig. 7-7に示した高倍率でのSEM観察結果より，
被膜の内部には顕著な空隙は認められないものの，濃淡が異なる2つの領域（明部，暗部）
が存在していることがわかる．元素分析結果に注目すると，暗部ではTi元素の検出強度が低
く，Al元素の検出強度が高いことが認められる．また，明部からは，Ti元素，Al元素ともに
検出されている．これらの結果は，形成された被膜は複数の組成の物質から構成される可能
性を示すものである．形成された被膜の結晶構造を同定するため，XRDによる分析を行っ
た．Fig. 7-8にその結果を示す．同図より，いずれの試験片からも，Ti-Al金属間化合物（TiAl3）
と単体のAlの回折ピークが検出されていることがわかる．このこととFig. 7-7に示した結果
より，Fig. 7-7のSEM画像の明部ではTiAl3が形成され，暗部には単体のAlが存在しているも
のと考えられる． 
Fig. 7-7より，投射粒子中のアルミニウムの含有割合を増加させると，被膜内で単体のAl
の存在する領域が増加することがわかる．また，Fig. 7-8より，投射粒子中のアルミニウムの 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 7-7 SEM micrographs and EDX maps at the longitudinal sections of the specimens treated by 
AIH-FPP using the Ti/Al mechanical milling particles with pure titanium and aluminum particle 
ratio of 1:4 and 1:5.  
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Fig. 7-8 XRD patterns obtained from the specimens treated by AIH-FPP using Ti/Al mechanical 
milling particles with pure titanium and aluminum particle ratio of 1:4 and 1:5. 
 
含有割合を増加させると，Alの回折ピークの検出強度は上昇する．これらの結果は，基材や
投射粒子中のTi成分と反応できないAl成分が増加し，被膜中に単体のAlとして残存するため
と考えられる．また，そのようなアルミニウムが被膜内の空孔に充填されたため，空隙が消
失したものと考えられる． 
 Fig. 7-9にAIH-FPP処理を施した試験片の縦断面においてビッカース硬さを測定した結果
を示す．同図の横軸は基材表面からの距離を示しており，+方向が基材内部方向である．同
図より，被膜内（基材表面からの距離：-600～0 m）の硬さは，ばらつきが大きいことがわ
かる．これは，被膜が複数の物質（TiAl3，Al）から構成されているためと考えられる．また，
被膜と基材（基材表面からの距離：0～200 m）の硬さはおおむね同程度である．これは，
高硬さを有する金属間化合物（TiAl3）は形成されているものの，硬さが低い単体のAlも残存
しているためと考えられる． 
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Fig. 7-9 Cross-sectional distributions of Vickers hardness for the specimens treated by AIH-FPP 
using Ti/Al mechanical milling particle with pure titanium and aluminum particle ratio of 1:4 and 
1:5. 
 
以上の結果は，投射粒子中のアルミニウムの含有割合を増加させることにより，形成され
る被膜は緻密化されるが，被膜内に未反応のAl成分が残存するため，被膜の硬さは比較的低
くなることを示すものである．AIH-FPP処理によりチタン合金の特性を向上させるためには，
被処理面に未反応の金属元素は残存させずに，金属間化合物のみから構成される被膜を創
成する必要があるものと考えられる． 
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7.3.2 投射粒子へのニッケルの添加の影響 
AIH-FPP処理により緻密で高硬さを有する金属間化合物被膜を創成するため，新たに投射
粒子を作製することとした．具体的には，AIH-FPPの被処理面において燃焼合成反応を生じ
させることにより高温化し，反応を促進させるため，純チタン，純アルミニウム粒子に加え
て，純ニッケル粒子をメカニカルミリングした粒子を作製した．なお，Ni元素はAl元素との
間で燃焼合成反応を生じる134,135)ことが報告されている．純チタン，純アルミニウム，純ニ
ッケル粒子はモル比1:3:1の割合で混合した． 
Fig. 7-10に，作製したメカニカルミリング粒子の表面と断面をSEMとEDXにより分析した
結果を示す．同図の元素分析結果に注目すると，メカニカルミリングにより創成された粒子
には，原料として使用した粒子の元素（Ti，Al，Ni）全てが存在していることがわかる．Fig. 
7-11にこの粒子をXRDにより分析した結果を示す．同図より，メカニカルミリングにより作
製した粒子からは，原料として使用した粒子の単体の回折ピーク（-Ti，Al，Ni）のみが検
出されていることがわかる．AIH-FPPの被処理面で燃焼合成反応を生じさせるためには，被
処理面においてアルミニウムとニッケルを反応させることが必要である94)．このことから，
各元素が単体で存在するこの粒子は，AIH-FPP処理により金属間化合物被膜を創成するのに
適しているものと考えられる．以後，この粒子をTi/Al/Niメカニカルミリング粒子を呼ぶ． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 7-10 SEM micrographs and EDX maps at the surface and cross-section of the mechanical 
milling particles with pure titanium, aluminum and nickel particle ratio of 1:3:1. 
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Fig. 7-11 XRD pattern obtained from the mechanical milling particles with pure titanium, aluminum 
and nickel particle ratio of 1:3:1. 
 
Ti/Al/Niメカニカルミリング粒子を用いて，チタン合金に対してAIH-FPP処理を施し，被
処理面を分析した．なお，この処理では，加熱保持時間60 sでは被処理面に未反応部が残存
したため，加熱保持時間を100 sに延長した．Fig. 7-12にAIH-FPP処理を施した試験片の断面
をSEMとEDXにより分析した結果を示す．なお，同図の上段は創成された被膜と基材を低倍
率で観察した結果，下段は被膜内を高倍率で観察した結果を示している．低倍率での観察結
果より，基材表面には投射粒子成分を含有する厚さ70 m程度の被膜が形成されていること
がわかる．また，被膜内の空隙は極めて少ない．高倍率でのSEM観察結果に注目すると，被
膜の内部には濃淡が異なる2つの領域（明部，暗部）が存在していることがわかる．元素分
析結果に注目すると，Ni元素はSEM画像の明部により顕著に存在している．このことより，
Ti/Al/Niメカニカルミリング粒子を投射した場合も，創成された被膜は複数の組成の物質か
ら構成されているものと考えられる．この試験片の表面に形成された化合物を同定するた
め，XRDによる分析を行った．Fig. 7-13にその結果を示す．同図より，Ti/Al/Niメカニカルミ
リング粒子を投射した試験片の表面からは，Ti3AlとTi2NiAl3の回折ピークが検出されている
ことがわかる．このこととFig. 7-12に示した結果より，Fig. 7-12のSEM画像の明部には
Ti2NiAl3が，暗部にはTi3Alが形成されているものと考えられる．また，Fig. 7-13に示した回
折プロファイルにおいて，原料として使用した粒子の単体の回折ピーク（-Ti，Al，Ni）は
認められない．このことは，被膜内に未反応の部分は存在しておらず，投射粒子成分は全て
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反応し，金属間化合物を形成していることを示すものである． 
これらの結果は，チタン合金に対してTi/Al/Niメカニカルミリング粒子を用いたAIH-FPP
処理を施すことにより，被処理面には緻密で未反応の金属元素が含有されないTi-Al金属間
化合物被膜が創成されることを示すものである． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 7-12 SEM micrographs and EDX maps at the longitudinal section of the specimen treated by 
AIH-FPP using the Ti/Al/Ni mechanical milling particle. 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 7-13 XRD pattern obtained from the specimen treated by AIH-FPP using the Ti/Al/Ni 
mechanical milling particle.  
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 投射粒子にニッケルを含有させることにより，創成される金属間化合物被膜が緻密化さ
れ，未反応部が残存しなくなるのは，アルミニウムとニッケルの燃焼合成反応が生じ，被処
理面が高温化したため134,135)と考えられる．この点について検討するため，純チタンと純ア
ルミニウム粒子をモル比1:3の割合で作製したTi/Alメカニカルミリング粒子とTi/Al/Niメカ
ニカルミリング粒子を用いてAIH-FPP処理を施す際の被処理面の温度をK熱電対により測
定した．Fig. 7-14にその結果を示す．同図より，Ti/Alメカニカルミリング粒子を用いた場合，
被処理面の温度は常に処理温度として設定した1273 K付近であることがわかる．一方，
Ti/Al/Niメカニカルミリング粒子を用いた場合，粒子投射を開始した直後に急激に被処理面
の温度が低下していることがわかる．これは，アルミニウムとニッケルの共融液相が生成さ
れる際に，アルミニウムの溶解により吸熱されたため135)と考えられる．その後，温度は徐々
に上昇し，粒子投射の終了後約40 sでK熱電対の使用限界である1473 K付近まで昇温されて
いる．これは，チタン，アルミニウム，ニッケルの間で燃焼合成反応が生じたため136)と考え
られる． 
 以上の結果より，投射粒子にニッケルを含有させた場合に創成される被膜が緻密化し，未
反応部が残存しなくなるのは，燃焼合成反応により被処理面が高温化するため，特に液相が
生成され被処理面が半溶融状態となるため137)と考えられる． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 7-14 Surface temperatures of the specimens during AIH-FPP treatment using the Ti/Al and 
Ti/Al/Ni mechanical milling particles. 
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 Fig. 7-15にTi/Al/Niメカニカルミリング粒子を用いてAIH-FPP処理を施した試験片と未処
理材の縦断面においてビッカース硬さを測定した結果を示す．同図より，創成された金属間
化合物被膜の硬さ（基材表面からの距離：-70～0 m）は未処理材と比較して高いことがわ
かる．また，ばらつきはあるものの，この被膜の硬さは約700HVであり，前章で創成した金
属間化合物層の最高硬さ（Fig. 6-12）やTi/Alメカニカルミリング粒子を用いて創成した被膜
の硬さ（Fig. 7-9）より高い．これは，Ti/Al/Niメカニカルミリング粒子を用いた場合，未反
応の金属元素が残存しないためと考えられる．以上の結果は，チタン合金に対してTi/Al/Ni
メカニカルミリング粒子を用いたAIH-FPP処理を施すことにより，被処理面に高硬さを有す
るTi-Al金属間化合物被膜が創成されることを示すものである．また，AIH-FPP処理材は基材
内部（基材表面からの距離：0～100 m）でも，未処理材と比較して高硬さ化していること
がわかる．この要因について検討するため，EDXを用いて基材表面近傍の原子数濃度を測定
した．Fig. 7-16にその結果を示す．同図より，基材の表面近傍において，Ti元素の原子数濃
度は傾斜的に増加し，Al元素の原子数濃度は傾斜的に減少していることがわかる．これは，
投射粒子に含有されているAl元素が基材内部に拡散したことを示すものである．以上より，
基材内部での高硬さ化は，Al元素の拡散による固溶硬化に起因すると考えられる． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 7-15 Cross-sectional distributions of Vickers hardness for the specimen untreated and treated by 
AIH-FPP using the Ti/Al/Ni mechanical milling particle. 
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Fig. 7-16 Elemental concentration for the AIH-FPP treated specimen determined by EDX as a 
function of distance from the substrate surface. 
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7.3.3 チタン合金の耐摩耗性および耐高温酸化性に及ぼすTi-Al金属間化合物被膜の効果 
 AIH-FPP処理により創成されたTi-Al金属間化合物被膜がチタン合金の耐摩耗性に及ぼす
影響について検討するため，往復摺動摩擦摩耗試験を行った．なお，本項で示すAIH-FPP処
理材は，Ti/Al/Niメカニカルミリング粒子を用いて処理を施した試験片である． 
 Fig. 7-17に試験中の試験片の削食量を算出した結果を示す．同図より，AIH-FPP処理材の
削食量は未処理材と比較して少ないことがわかる．Fig. 7-18に形成された摩耗痕をSEMによ
り観察した結果を示す．同図の低倍率での観察結果より，AIH-FPP処理材の表面に形成され
た摩耗痕の幅は，未処理材のものと比較して狭いことがわかる．これらの結果は，AIH-FPP
処理によりTi-Al金属間化合物被膜を創成したチタン合金の耐摩耗性は，未処理材と比較し
て向上することを示すものである． 
 Fig. 7-18の高倍率での観察結果に注目すると，AIH-FPP処理材に形成された摩耗痕の表面
には，明部と暗部の存在が認められる．これは，Fig. 7-12に示した金属間化合物被膜のSEM
観察画像で認められたものと同様である．このことは，創成された金属間化合物被膜は摩擦
摩耗試験終了時まで表面に残存したことを示すものである． 
以上の結果より，Ti-Al金属間化合物被膜の創成によるチタン合金の耐摩耗性向上は，創
成された被膜が厚く，高硬さを有すること（Fig. 7-15），それにより試験終了時まで被膜が表
面に残存することに起因すると考えられる． 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 7-17 Wear losses of the specimens during reciprocating ball-on-disk wear tests (mean ± max. 
min., n = 3).  
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Fig. 7-18 SEM micrographs of the wear tracks formed on the untreated and AIH-FPP treated 
specimens during reciprocating ball-on-disk wear tests. 
 
 AIH-FPP処理により創成されたTi-Al金属間化合物被膜がチタン合金の耐高温酸化性に及
ぼす影響について検討するため，高温連続酸化試験を行った．Fig. 7-19に試験前後に試験片
の重量を測定した結果から，試験中の被処理面の酸化増量を算出した結果を示す．同図より，
AIH-FPP処理面の酸化増量は，未処理材の表面と比較して少ないことがわかる．このことは，
AIH-FPP処理によりTi-Al金属間化合物被膜を創成したチタン合金の耐高温酸化性は，未処理
材と比較して向上することを示すものである． 
 この要因について検討するため，高温連続酸化試験後のAIH-FPP処理材の表面をXRDによ
り分析した．Fig. 7-20にその結果を示す．同図より，試験後のAIH-FPP処理材の表面から得
られた回折プロファイルには，Al2O3とTiO2の回折ピークが存在していることがわかる．こ
れは，Ti-Al金属間化合物被膜に含有されるAlとTi元素が高温環境において酸化されたため
と考えられる．Jiangら138)は，AlとTi元素を含有する金属間化合物は，高温環境において酸化
被膜を連続的に生成することにより，表面が不活性化することを報告している．このことか
ら，本研究でも，Ti-Al金属間化合物被膜に含有されるAlおよびTi元素が酸化被膜を形成し，
それが保護被膜として作用したため，AIH-FPP処理を施したチタン合金の耐高温酸化性は向
上したと考えられる． 
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Fig. 7-19 Mass gains of the surfaces of the specimens during high-temperature oxidation tests 
(mean ± S.D., n = 4). 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
 
Fig. 7-20 XRD pattern obtained from the AIH-FPP treated specimen after a high-temperature 
oxidation test. 
 
 Fig. 7-21に，高温連続酸化試験後のAIH-FPP処理材の断面をSEMおよびEDXにより分析し
た結果を示す．同図より，酸化被膜内において，Ti元素は被膜内全体から検出されているの
に対し，Al元素は被膜の内部から検出されていることがわかる．この結果は，従来の報告139)
と一致するものである． 
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Fig. 7-21 SEM micrograph and EDX maps at the cross-section of a specimen after a high-
temperature oxidation test.  
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7.4 結言 
 本章では，投射粒子を工夫することで，AIH-FPP処理によりチタン合金の表面に厚く緻密
で高硬さを有するTi-Al金属間化合物被膜を創成することを試みた．また，創成されたTi-Al
金属間化合物被膜がチタン合金の耐摩耗性と耐高温酸化性に及ぼす影響について検討した． 
 アルミニウムの混合比率が比較的少ない（Ti : Al = 1:3）Ti/Alメカニカルミリング粒子を
用いてAIH-FPP処理を施した場合，被処理面には厚さ100 m程度の被膜が創成されるが，そ
の内部には多数の空隙が形成される．アルミニウムの含有割合を増加させたTi/Alメカニカ
ルミリング粒子を用いてAIH-FPP処理を施すと，創成される被膜は緻密化するが，被膜内に
未反応のAl成分が残存し，被膜の硬さは基材と同程度となる． 
Ti/Al/Niメカニカルミリング粒子を投射した場合，高硬さかつ緻密なTi-Al金属間化合物被
膜を創成できる．この高硬さ化は被膜内に未反応の金属元素が残存しないこと，また緻密化
は投射粒子成分の間で燃焼合成反応が生じ，被処理面が高温化することに起因する． 
 Ti/Al/Niメカニカルミリング粒子を用いてAIH-FPP処理を施したチタン合金の耐摩耗性は，
未処理材と比較して向上することが明らかになった．これは，創成された金属間化合物被膜
は厚く，高硬さを有すること，それにより摩擦摩耗試験の終了時まで被膜が表面に残存する
ことに起因する． 
 同様の処理を施したチタン合金の耐高温酸化性も向上することが明らかになった．これ
は，厚い改質層が形成されたことに加え，高温環境において被膜内に含有されるTi元素とAl
元素がそれぞれの酸化物（TiO2，Al2O3）を形成し，それが保護被膜として作用するためで
ある． 
以上の結果は，チタン合金に対して，純チタン，純アルミニウムおよび純ニッケルをメカ
ニカルミリングした粒子を用いたAIH-FPP処理を施し，被処理面において燃焼合成反応を生
じさせ高温化することにより，厚く高硬さで緻密なTi-Al金属間化合物被膜が創成できるこ
と，またそれにより，チタン合金の耐摩耗性と耐高温酸化性が向上することを示すものであ
る． 
6
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第8章 結論 
 
 近年，工業分野では，機械システムの高性能化の要求が高まっており，使用される材料に
も優れた特性が要求されている．チタン合金は優れた比強度や耐食性を有するため，工業的
に広く使用されているが，耐摩耗性や耐高温酸化性には劣る．それらを改善する方法の1つ
として，表面処理の適用が挙げられる．特に，著者らの研究グループで提案している，高周
波誘導加熱微粒子ピーニングシステムを用いたガスブローIH窒化やAIH-FPP処理は，極短時
間でそれらの特性を改善できる可能性を有している．そのため，チタン合金に対してこれら
の処理を施した場合の改質効果の検討および改質メカニズムの解明は，工業的に極めて有
意義なもの考えられる． 
 以上のような背景を踏まえ，本研究では，チタン合金に対してガスブローIH窒化および
AIH-FPP処理を施し，被処理面を分析し，被処理材の特性を評価することにより，それらの
処理の改質効果について検討した．また，各処理の改質メカニズムについて検討することで，
より高い改質効果を得られる処理方法を提案し，高周波誘導加熱微粒子ピーニングシステ
ムを用いてチタン合金を高機能化させるための指針を示すことを試みた． 
 以下に本研究で得られた結論を示す． 
 
（1）ガスブローIH窒化の改質効果と短時間での改質メカニズムの解明 
 チタン合金に対して，ガスブローIH窒化を数分施した場合，一般的なガス窒化を数時間施
した場合と同様に，窒素化合物層と窒素拡散層から成る窒化層が創成できる．また，チタン
合金に対して，窒素雰囲気下でのIR加熱を数分施した場合は，窒化層は形成されない． 
 このように，ガスブローIH窒化により極短時間で窒化層が形成されるのは，以下の3つの
要因に起因する． 
 （a）被処理材内部の高温化 
   噴射される窒素ガスの冷却効果により，被処理面の近傍には温度勾配が生じる．すな
わち，被処理材内部の温度は，処理温度として設定した値よりも高くなる． 
 （b）高周波電流による電気的影響 
   ガスブローIH窒化の際に加熱コイル近傍に位置する表面では，被処理材の中心部よ
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りも窒化が促進される．これは，加熱コイル近傍の表面では，高周波誘導加熱の表皮効
果により渦電流密度が高くなり，その電気的影響により窒素拡散が促進されるためで
ある． 
 （c）不働態被膜の消失 
   ガスブローIH窒化を施す間に，チタン合金の表面に存在する不働態被膜は消失する．
これは上記（a），（b）に示した影響により，不働態被膜内の酸素原子が基材内部に拡散
し，不働態被膜が消失するためである． 
 以上に示した知見は，チタン合金の窒化方法としてのガスブローIH窒化の優位性を示す
ものである．また，高周波誘導加熱微粒子ピーニングシステムが有する元素拡散促進効果の
解明を通して，ガスブローIH窒化のより効果的な処理条件の提案を可能にするものである． 
 
（2）チタン合金の耐摩耗性と疲労特性に及ぼすガスブローIH窒化の影響 
 チタン合金に対してガスブローIH窒化を施すことにより，短時間で耐摩耗性を向上でき
る．これは，創成された窒素化合物層が高硬さを有するためである．一方，この処理で創成
された窒素拡散層は，チタン合金の耐摩耗性を低下させる． 
 窒素化合物層の形成は，チタン合金の疲労強度を低下させる一因である．これは，窒素化
合物層のヤング率は基材と比較して高く，繰返し荷重が負荷される際に，高い応力が負荷さ
れるためである．一方，高硬さかつ厚い窒素拡散層は，チタン合金の疲労強度を向上させる
効果を有する．これは，窒素拡散層のヤング率が基材と同程度であることに起因する．また，
チタン合金に対して，高温（1173 K）でガスブローIH窒化を施した際に生じる結晶粒の粗大
化は，チタン合金の疲労強度を低下させる一因である． 
 以上に示した知見は，ガスブローIH窒化によりチタン合金の耐摩耗性と疲労強度を向上
させるためには，結晶粒粗大化が生じない温度で窒化層を形成させる必要があること，また
形成される窒素化合物層と窒素拡散層の形成比率が重要であることを示すものである． 
 
（3）ガスブローIH窒化の低温化手法の提案 
 ガスブローIH窒化の際に，被処理材に噴射される窒素ガスの流速を上昇させ，結論（1）
に示した高周波電流により生じる電気的影響をより顕著なものにすることで，チタン合金
の窒化が促進される． 
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 また，前処理としてFPPを施した場合も，ガスブローIH窒化の際のチタン合金への窒素拡
散が促進される．これは，FPPにより表面近傍の結晶粒が微細化されるためである． 
 上述した2つの現象を利用すると，ガスブローIH窒化により，チタン合金の顕著な結晶粒
粗大化が生じない低温でも短時間で窒化層を創成できる．また，高硬さの窒素化合物層が形
成されるため，チタン合金の耐摩耗性が向上する． 
 以上に示した知見は，高周波誘導加熱微粒子ピーニングシステムによりチタン合金の耐
摩耗性と疲労強度をともに向上できる可能性を示すものである． 
 
（4）AIH-FPP処理によるTi-Al金属間化合物の創成とその改質効果 
 チタン合金に対して，高速度工具鋼粒子と純アルミニウム粒子をメカニカルミリングし
た粒子を用いてAIH-FPP処理を施すと，被処理面にアルミニウムが移着し，それが基材内部
に短時間で拡散する．このことは，高周波誘導加熱微粒子ピーニングシステムにより，固体
成分も短時間で基材内部に拡散可能であることを示すものである．また，投射粒子成分のAl
と基材成分のTiを反応させることにより，Ti-Al金属間化合物が創成されることが明らかに
なった． 
 また，純チタン，純アルミニウム，純ニッケル粒子をメカニカルミリングにより混錬した
粒子を用いてAIH-FPP処理を施すと，被処理面には，厚く緻密で高硬さを有するTi-Al金属間
化合物被膜を創成できることが明らかになった．これは，投射粒子成分の間で燃焼合成反応
が生じ，被処理面が高温化するためである．この処理を施したチタン合金の耐摩耗性と耐高
温酸化性は未処理材と比較して向上する． 
 以上に示した知見は，チタン合金の表面改質方法として，AIH-FPP処理によるTi-Al金属間
化合物の創成が有効であること，特に実用的には，燃焼合成反応を発生させることにより被
処理面を高温化し，厚く緻密で高硬さのTi-Al金属間化合物被膜を創成することが有効であ
ることを示すものである． 
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今後の課題 
 
 本研究は，チタン合金の適用範囲拡大を目的とした表面改質方法の提案およびその改質
効果，改質メカニズムの解明を試みたものである． 
 本研究では，まずガスブローIH窒化によるチタン合金の短時間改質メカニズムについて
検討を加えた．その結果，被処理材内部の高温化や高周波電流による電気的影響により窒素
拡散が促進される可能性を明らかにした．しかしながら，それらの効果について定量的な検
討はできていない．今後，この処理の実用化や他の金属に対する適用を考える上で，シミュ
レーションなどにより，これらの影響の定量的な評価が必要と考えている．また本研究では，
チタン合金の耐摩耗性と疲労強度両方を改善させる処理の提案を目指したが，本研究内で
はそれには至らなかった．そのためには，第4章，第5章で提案した，低温でのガスブローIH
窒化を施した試験片の疲労強度を検討することが必要と考えている．また，ガスブローIH窒
化とFPPの複合処理では，処理を施す順番によりその効果が異なると考えられる．具体的に
は，本研究で示したように，FPP後にガスブローIH窒化を施すと，ガスブローIH窒化の低温
化が実現するが，ガスブローIH窒化後にFPPを施すと，窒化層が形成された表面に圧縮残留
応力が付与されると予想される．高硬さを有する窒化層の形成と疲労き裂の進展を抑制で
きる圧縮残留応力の付与により，耐摩耗性と疲労強度両方が向上する可能性が考えられ，新
たにそのような処理の効果についても検討する必要があると考えている． 
 次に，AIH-FPP処理によるチタン合金の表面改質手法を提案し，その改質効果と改質層形
成メカニズムについて検討した．その結果，被処理面において燃焼合成反応を生じさせ，厚
く緻密で高硬さを有するTi-Al金属間化合物被膜を創成させることにより，チタン合金の耐
摩耗性と耐高温酸化性を向上できることが明らかとなった．本研究では，燃焼合成反応が生
じ，被処理面が高温化することを明らかにしたが，被処理面で生じた具体的な反応プロセス
については検討できていない．より効果的なAIH-FPP処理方法の提案や他の材料への適用を
考える場合，被処理面で生じる反応について詳細に検討する必要があると考えている． 
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